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Depuis le de´but des anne´es 50 et les travaux historiques de Metropolis et coll. [1],
les physiciens ont porte´ un inte´reˆt croissant a` la simulation nume´rique en physique
the´orique comme en physique applique´e. Le calcul nume´rique intensif est aujour-
d’hui un enjeu strate´gique en terme de recherche scientifique ; on peut en juger
simplement par l’investissement re´cent de ∼ 25 millions d’euros par le CNRS pour
l’achat d’un supercalculateur IBM qui place la France au troisie`me rang mondial
en terme de ressources de calcul a` usage civil. Dans son ensemble, la simulation
nume´rique constitue aujourd’hui un comple´ment essentiel aux techniques de re-
cherches expe´rimentales dans de multiples domaines comme l’astrophysique [2],
la physique des plasmas [3], la me´canique des fluides [4], la physique des nano-
mate´riaux [5], la physique quantique [6] pour ne citer que ceux la`. En pratique,
les simulations requie`rent a` la fois la de´finition pre´cise d’un syste`me et un mode`le
physique correct pour que les calculs permettent d’interpre´ter et/ou de pre´dire des
re´sultats expe´rimentaux. Quelque soit le syste`me conside´re´ et son niveau de com-
plexite´, le physicien doit toujours proposer un certain nombre d’approximations
pour mener a` bien les calculs en gardant a` l’esprit qu’elles limiteront au final sa
capacite´ d’interpre´tation.
Le the`me de ce travail de the`se est l’application de me´thodes de simulation
nume´rique a` l’e´tude de syste`mes physiques auto-organise´s. On qualifie d’auto-
organise´1 un syste`me physique qui a la capacite´ intrinse`que d’e´voluer de manie`re
spontane´e d’un e´tat donne´ a` un autre de telle sorte que son e´nergie diminue2. Les
proce´de´s d’auto-organisation sont aujourd’hui universellement mis a` profit par la
communaute´ scientifique pour la synthe`se de nanomate´riaux [9] comme par exemple
1On peut noter que ce terme apparu en physique a largement inspire´ les domaines de la chimie
et de la biologie [7] et des domaines plus e´loigne´s comme par exemple l’e´thologie [8].
2Ce processus s’accompagne ge´ne´ralement d’une diminution d’entropie correspondant a` une
augmentation de l’ordre des particules constitutives du syste`me.
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les cristaux nanome´triques [10] ou les monocouches mole´culaires [11] et constituent
un ensemble de me´thodes de choix pour concevoir un jour des mate´riaux a` des
e´chelles sub-nanome´triques [12].
L’objectif de cette the`se est de mettre en e´vidence par simulation nume´rique les
parame`tres physiques responsables des phe´nome`nes d’auto-organisation observe´s
expe´rimentalement pour des syste`mes physiques repre´sentatifs des domaines de re-
cherche actuels lie´s a` cette the´matique :
• la synthe`se de re´seaux de nanocristaux auto-organise´s a` partir de la mise en ıˆlots
de couches solides nanome´triques [13–16].
• la synthe`se de re´seaux de collo¨ıdes3 ou de microparticules auto-organise´s a` partir
du de´mouillage et du se´chage de couches liquides microme´triques [17–20].
Nous allons a` pre´sent de´crire les syste`mes expe´rimentaux de re´fe´rence pour notre
e´tude et les principaux re´sultats illustrant les phe´nome`nes d’auto-organisation aux-
quels ils sont soumis. Nous e´tablirons ensuite le plan ge´ne´ral de l’expose´ ainsi que
la (les) me´thode(s) de simulation mise(s) en oeuvre pour chaque syste`me et leurs
objectifs.
Syste`mes expe´rimentaux de re´fe´rence
Les premiers syste`mes e´tudie´s sont des couches minces d’oxyde de zirconium
yttrie´ (Y,Zr)O2 d’e´paisseur nanome´trique de´pose´es sous forme de pre´curseurs chi-
miques par voie sol-gel sur des substrats d’oxyde d’aluminium alpha α − Al2O3 :
{YSZ||(0001)α−Al2O3}4 Par traitement thermique a` haute tempe´rature (∼1500oC)
on provoque le grossissement des grains par un processus de coalescence jusqu’a`
ce que leur taille devienne comparable a` celle de l’e´paisseur d’origine de la couche.
3Un collo¨ıde est une particule solide en suspension dans un liquide dont le diame`tre est compris
entre 10 nm et 1 µm.
4Chaque couche est de´pose´e par trempage du substrat dans un sol liquide contenant les
pre´curseurs chimiques des phases a` synthe´tiser. [21] (YSZ pour ‘yttria stabilized zirconia’ ).La
couche qui se forme est un gel amorphe qui se`che rapidement a` sa sortie du sol ; l’e´paisseur
moyenne de ce type de couche est comprise entre 5 et 10 nm apre`s se´chage. La notation entre
crochets caracte´rise un syste`me {couche||substrat}.
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Leur croissance est alors influence´e par l’interface qu’ils de´veloppent avec le sub-
strat. Cette croissance dite anormale conduit a` la rupture de la couche en un
ensemble de cristaux discrets - ou ıˆlots - a` la surface du substrat. Ces ıˆlots sont
caracte´rise´s par leur taille, leur forme et leur orientation cristallographique selon la
normale au plan de l’interface et dans le plan de l’interface.5 Dans cette e´tude nous
avons focalise´ notre attention sur une partie des re´cents travaux expe´rimentaux
pre´sente´s dans la the`se de Romain Bachelet [22] concernant des couches de zir-
cone yttrie´e a` 10 % molaire en oxyde d’yttrium. Ces couches ont e´te´ caracte´rise´es
par microscopie a` force atomique ‘Atomic Force Microscope’ (AFM) pour illus-
trer la taille et la forme des ıˆlots et par diffraction des rayons X et cartographie
du re´seau re´ciproque ‘X Ray Diffraction-Reciprocal Space Mapping’ (XRD-RSM)
pour de´terminer les relations d’e´pitaxie par Bachelet et coll. [22–24]. En re´sume´,
ces travaux de´montrent que pour un substrat sans de´fauts de surface, les ıˆlots sont
plats (‘ˆılots 2D’) tandis que pour un substrat pre´sentant une rugosite´ de surface,
les ıˆlots plats coˆtoient des ıˆlots bombe´s (‘ˆılots 3D’) localise´s sur les de´fauts. Chaque
morphologie est associe´e a` des relations d’e´pitaxie spe´cifiques entre les ıˆlots et le
substrat.
Suite a` cette e´tude nous avons poursuivi une recherche bibliographique concer-
nant les phe´nome`nes de mise en ıˆlots mais pour des proce´de´s de synthe`se de couches
minces e´pitaxie´es de type de´poˆts physiques ou chimiques en phase vapeur ; PVD-
CVD pour ‘physical vapor deposition’-‘chemical vapor deposition’.6 Nous avons ob-
tenu un grand nombre d’informations expe´rimentales et the´oriques sur ces proce´de´s
a` travers les e´tudes concernant le syste`me mode`le germanium-silicium {Ge||Si}. De
fac¸on tre`s ge´ne´rale on peut de´montrer que l’e´volution morphologique de la couche
peut obe´ir a` trois me´canismes bien distincts. On observe soit une couche continue
qui correspond a` un de´poˆt de type Frank-van der Merwe (F-M), soit des ıˆlots sur
une couche continue (souvent de´signe´e par couche de mouillage) c’est a` dire un
5Ces parame`tres cristallographiques sont de´signe´s par relations d’e´pitaxies.
6Ces proce´de´s sont particulie`rement adapte´s pour synthe´tiser des couches minces me´talliques
et semi-conductrices.
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de´poˆt de type Stranski-Krastanov (S-K), soit des ıˆlots directement sur la surface
du substrat donc un de´poˆt de type Volmer-Weber (V-W) [25–32] ; cette classifica-
tion phe´nome´nologique fut propose´e pour la premie`re fois par Bauer en 1958 [33].
On peut remarquer que ces proce´de´s impliquent un de´poˆt progressif de matie`re et
que la formation des ıˆlots peut se produire au cours de la cre´ation de la couche
contrairement aux proce´de´s sol-gel pour lesquels la formation des ıˆlots est induite
par un (des) traitement(s) thermique(s) poste´rieurs au de´poˆt de la couche sur le
substrat.
Les derniers syste`mes e´tudie´s sont des couches liquides contenant des particules
de diamant d’un diame`tre moyen proche du micron reposant sur un substrat de
verre de silice plat ou re´gulie`rement raye´ ; l’ensemble est en position horizontale.
Le syste`me expe´rimental a e´te´ inte´gralement re´alise´ par nos soins et caracte´rise´
par microscopie optique. Apre`s se´chage de la couche liquide, nous avons observe´
que les particules tendent a` s’agglome´rer de fac¸on homoge`ne sur toute la surface
d’un substrat plan tandis que dans le cas d’un substrat raye´ une agglome´ration
pre´fe´rentielle apparaˆıt sur les rayures.
Plan ge´ne´ral de l’e´tude
Le manuscrit est scinde´ en trois parties distinctes correspondant chacune a` une
e´chelle de taille et a` une me´thode de simulation. Nous proposons au de´but de
chaque partie un chapitre exposant les fondements the´oriques de la me´thode de
simulation mise en oeuvre suivi d’un chapitre d’application pre´sentant le contexte
bibliographique pre´cis de l’e´tude, un mode`le physique adapte´ au syste`me conside´re´
et une discussion des re´sultats nume´riques a` la lumie`re des re´sultats expe´rimentaux.
De´marche de simulation et objectifs des calculs
Dans la premie`re partie, nous pre´sentons une simulation de type ab initio en
me´canique quantique a` l’e´chelle atomique pour calculer l’e´nergie des interfaces
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du syste`me expe´rimental {YSZ||(0001)α−Al2O3} caracte´rise´es par Bachelet et coll.
[22–24]. On mode´lise chaque interface par des groupements atomiques pe´riodiques
dans les trois directions de l’espace ; chaque espe`ce atomique est introduite dans
une structure sous forme d’un pseudopotentiel qui agit sur le corte`ge e´lectronique.
Cette approche met en jeu des syste`mes mode`les de plusieurs centaines d’atomes
pour des dimensions caracte´ristiques de l’ordre de quelques nanome`tres.
• Cette e´tude e´nerge´tique permet de mettre en e´vidence un me´canisme
de croissance compe´titive entre les ıˆlots plats (2D) et les ıˆlots bombe´s
(3D) sur un substrat plan pour le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3} [34].
Dans la deuxie`me partie, nous pre´sentons successivement deux mode`les phy-
siques a` l’e´chelle nanome´trique pour simuler la mise en ıˆlots de couches minces
e´pitaxie´es synthe´tise´es respectivement par voie sol-gel et PVD-CVD pour lesquels
nous appliquons une approche de simulation de type Monte-Carlo. Les syste`mes
physiques de re´fe´rence sont respectivement {YSZ||(0001)α−Al2O3} et {Ge||Si}.
• Nous proposons d’une part une interpre´tation ge´ne´rale des re´sultats
expe´rimentaux concernant le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}, en particulier
les parame`tres physiques responsables de la mise en ıˆlots, de la transi-
tion {ˆılots 2D → ıˆlots 3D} et le lien entre les relations d’e´pitaxie et la
morphologie des ıˆlots en couplant les re´sultats des simulations ab initio
et Monte-Carlo [34, 35].
• Nous illustrons d’autre part les parame`tres responsables des diffe´rents
me´canismes de mise en ıˆlots de couches minces synthe´tise´es par des
proce´de´s de type PVD-CVD pour de´montrer une loi de comportement
fondamentalement oppose´e entre ces proce´de´s et le proce´de´ sol-gel vis a`
vis de l’e´paisseur de la couche [36, 37].
Dans la troisie`me partie, nous introduisons un mode`le physique a` l’e´chelle mi-
croscopique pour simuler par un algorithme de dynamique mole´culaire la re´partition
apre`s se´chage de particules immerge´es dans un film liquide horizontal en e´vaporation
sur un substrat plan ou sur un substrat indente´.
• Nous de´terminons les forces responsables du confinement observe´ sur
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certaines parties d’un substrat indente´ (raye´) vis a` vis de la re´partition
beaucoup plus homoge`ne mise en e´vidence sur un substrat plan [38].
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Premie`re partie
Calcul des e´nergies d’interfaces
d’ˆılots YSZ auto-organise´s sur un





CALCUL DE L’E´NERGIE DE L’E´TAT FONDAMENTAL D’UN
SOLIDE CRISTALLIN PAR UNE APPROCHE AB INITIO
1.1 Introduction
La the´orie de la fonctionnelle de la densite´, DFT pour ‘Density Functional Theo-
ry’, fut introduite au milieu des anne´es soixante par Hohenberg et Kohn [39], Kohn
et Sham [40]. La contribution de Walter Kohn par la the´orie de la fonctionnelle de
la densite´ a` la compre´hension des proprie´te´s e´lectroniques, en particulier en phy-
sique de la matie`re condense´e, a e´te´ re´compense´e par le prix Nobel de chimie en
1998. Cette the´orie permet en effet une application efficace des principes de base
de la me´canique quantique1 dans des codes de calculs nume´riques dits ab initio
pour de´terminer les proprie´te´s e´lectroniques de groupements atomiques. La struc-
ture e´lectronique est fondamentale car elle de´termine directement ou indirectement
l’ensemble des proprie´te´s d’un groupement d’atomes, en particulier l’e´nergie de son
e´tat fondamental.
Le but de ce chapitre est d’introduire le plus simplement possible une me´thode
de calcul de l’e´nergie de l’e´tat fondamental d’un solide cristallin par application de
la the´orie de la fonctionnelle de la densite´.
1.2 Equation de Schro¨dinger des e´tats stationnaires
Le calcul de l’e´nergie totale d’un syste`me compose´ d’ions et d’e´lectrons en
inte´raction est obtenu dans le cas ge´ne´ral par re´solution de l’e´quation de Schro¨din-
ger des e´tats stationnaires :
HΨ({rj}, {RI}) = EΨ({rj}, {RI}) (1.1)
1‘first principles’ dans la litte´rature internationale.
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avec H l’ope´rateur hamiltonien, Ψ({rj}, {RI}) une fonction d’onde multiparticules
de´crivant l’e´tat du syste`me (rj le vecteur position de l’e´lectron j et RI celui de
l’ion I) et E son e´nergie totale. Ge´ne´ralement, l’ope´rateur hamiltonien s’e´crit :
H = Te(r) + Tions(R) + Vint(r) + Vions(R) + Vext(r,R) (1.2)
avec Te et Tions les ope´rateurs e´nergie cine´tique des e´lectrons et des ions, Vint et Vions
les potentiels d’inte´raction entre e´lectrons et entre ions, Vext le potentiel externe
subi par les e´lectrons qui contient les champs externes impose´s par les ions2. Ces
quantite´s peuvent s’e´crire :


































|rj −RI | (1.5)
avec ~ = h/2π et h la constante de Planck, me la masse de l’e´lectron, MI la masse
de l’ion I et ZI sa charge.
Sous cette forme, le calcul de l’e´nergie de l’e´tat fondamental du syste`me, c’est a`
dire le minimum global de E est irre´alisable pour la plupart des syste`mes. En effet,
hormis pour des atomes isole´s, les calculs nume´riques sont souvent incommensu-
rables a` cause du trop grand nombre de particules a` prendre en compte et de la
complexite´ des inte´ractions qui en re´sultent. C’est le cas en particulier des effets
d’e´change et de corre´lation e´lectroniques, implicitement contenus dans Vint(r), qui
agissent a` courte distance au sein du corte`ge d’e´lectrons.
Dans les prochaines sections, nous allons pre´senter diffe´rentes approximations
permettant de s’affranchir de cette difficulte´.
2D’autres potentiels externes peuvent agir comme des champs e´lectriques et/ou magne´tiques
inde´pendants des ions.
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1.3 Approximation de Born-Oppenheimer
Cette approximation consiste a` de´crire un syste`me d’ions et d’e´lectrons uni-
quement du point de vue de son corte`ge e´lectronique ou gaz e´lectronique (chaque
particule de gaz e´lectronique est contenue dans le volume infinite´simal dr = dxdydz
a` l’extre´mite´ du vecteur r). Cette simplification revient a` de´coupler le mouvement
des ions de celui des e´lectrons ; on s’inte´resse a` un gaz e´lectronique, a` priori in-
homoge`ne, de densite´ n(r) pour un ensemble de positions ioniques {RI} fixe´. La
fonction d’onde multiparticules s’e´crit donc Ψ({rj}) et l’hamiltonien devient :
H = Te(r) + Vint(r) + Vions(R) + Vext(r,R) (1.6)
L’ope´rateur Tions(R) e´tant ne´glige´ puisque les ions sont fixes.
L’approximation de Born-Oppenheimer permet la recherche de l’e´tat fondamental
du syste`me en deux e´tapes :
– Calcul de l’e´nergie de l’e´tat fondamental du corte`ge e´lectronique pour un
ensemble de positions ioniques fixe´ ; l’hamiltonien est re´duit a` Te(r), Vint(r)
et Vext(r,R).
– Modification des positions ioniques vers une diminution des forces re´sultantes.
Cette me´thode de calcul est re´ite´re´e jusqu’a` ce que l’ensemble des forces subies par
les ions soit suffisamment faible (le crite`re choisi de´pend bien entendu du proble`me
conside´re´).
Nous allons a` pre´sent introduire la the´orie de la fonctionnelle de la densite´ et
son application au cas des solides cristallins pour la relaxation des degre´s de liberte´
e´lectroniques.
1.4 The´orie de la fonctionnelle de la densite´
1.4.1 Notions fondamentales
Bien que les degre´s de liberte´ des ions et des e´lectrons soient a` pre´sent de´couple´s
par l’approximation de Born-Oppenheimer, la fonction d’onde Ψ({rj}) de´pend en-
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core de la position de chaque e´lectron dans le syste`me ce qui ne permet pas une
re´solution nume´rique simple du proble`me.
Une me´thode astucieuse fut propose´e au milieu des anne´es soixante par Kohn et
Sham [40] suite aux travaux de Hohenberg et Kohn [39].
The´ore`mes de Hohenberg et Kohn [39] :
– Pour un syste`me d’e´lectrons en inte´raction, le potentiel externe Vext(r) est
de´termine´ de fac¸on unique, a` une constante pre`s, par la densite´ e´lectronique
de l’e´tat fondamental n0(r). Toutes les proprie´te´s du syste`me sont de´termine´es
par la densite´ e´lectronique a` l’e´tat fondamental n0(r).
– L’e´nergie totale du syste`me peut alors s’e´crire comme une fonctionnelle de
la densite´ e´lectronique, E = E[n], et l’e´nergie de l’e´tat fondamental est e´gale
au minimum global de cette fonctionnelle pour lequel n(r) = n0(r).
Me´thode de Kohn et Sham [40] :
L’approche propose´e par Kohn et Sham en 1965 suite aux travaux de Hohenberg
et Kohn peut eˆtre re´sume´e par l’ide´e suivante :
– Le gaz e´lectronique peut eˆtre de´crit par des particules fictives sans inte´ractions,
repre´sente´es par des fonctions d’ondes monoparticules, φj(r), telles que le gaz
de particules fictives pre´sente a` l’e´tat fondamental la meˆme densite´ e´lectronique,
donc la meˆme e´nergie E[n] que le gaz e´lectronique re´el.
Cette ide´e constitue la base des calculs ab initio par la the´orie de la fonctionnelle
de la densite´.
Pour un gaz de N e´lectrons, repre´sente´ par N particules fictives, Les fonctions





e(r) + Veff (r)
]
φj(r) = ǫjφj(r) (1.7)
avec T
′
e(r) l’ope´rateur e´nergie cine´tique des particules fictives sans inte´raction et ǫj
l’e´nergie de l’e´tat φj(r). Les particules fictives subissent un potentiel effectif Veff (r),
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somme de trois potentiels :
Veff (r) = Vext(r) + VH(r) + VXC(r) (1.8)
avec VH(r) le potentiel de Hartree ou potentiel d’inte´raction coulombien clas-
sique entre les particules de gaz e´lectronique et VXC(r) le potentiel d’e´change-
corre´lation3.












A ce stade, la re´solution les e´quations de Kohn-Sham est impossible puisque le
potentiel VXC(r) ne pre´sente pas de formulation explicite.
Dans les deux prochaines sections, nous allons pre´ciser le sens physique de ce
potentiel et pre´senter deux me´thodes approximatives de calcul de cette grandeur.
1.4.2 Analyse du potentiel d’e´change-corre´lation VXC(r)
Ce potentiel est la cle´ de vouˆte de la the´orie de la fonctionnelle de la densite´ puis-
qu’il permet de compenser la perte d’information sur les proprie´te´s d’e´change et de
corre´lation du gaz e´lectronique induite par le passage d’une fonction d’onde re´elle
multiparticules a` des fonctions d’onde fictives monoparticules sans inte´ractions par
la me´thode de Kohn-Sham.
Dans un gaz e´lectronique re´el, les e´lectrons pre´sentant des spins paralle`les subissent
une re´pulsion lie´e au principe d’exclusion de Pauli. La re´duction d’e´nergie du
3Le potentiel Vions(R), qui traduit l’inte´raction coulombienne classique entre les ions, doit
eˆtre pris en compte pour calculer l’e´nergie totale du syste`me mais il ne contribue pas aux termes
concernant le gaz d’e´lectrons une fois l’ensemble des positions ioniques {RI} fixe´es ; il est donc
omis dans la suite de l’expose´.
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gaz e´lectronique re´el vis a` vis d’un gaz e´lectronique qui ne pre´senterait que des
inte´ractions coulombiennes est appele´e e´nergie d’e´change.
L’e´nergie du syste`me peut encore eˆtre modifie´e en augmentant la distance de
se´paration des e´lectrons pre´sentant des spins antiparalle`les. Cependant, la diminu-
tion des inte´ractions coulombiennes s’accompagne d’une augmentation de l’e´nergie
cine´tique du gaz e´lectronique. La diffe´rence d’e´nergie entre cet ensemble de parti-
cules re´elles et le gaz de particules diminue´ seulement de l’e´nergie d’e´change (gaz
de Hartree-Fock) est appele´e e´nergie de corre´lation.
A partir des e´quations (1.6), (1.7) et (1.8) on peut exprimer simplement VXC(r) :
VXC(r) = [Te(r)− T ′e(r)] + [Vint(r)− VH(r)] (1.11)
VXC(r) est donc la diffe´rence d’e´nergie cine´tique et d’e´nergie interne entre le gaz
e´lectronique re´el et le gaz fictif pour lequel les inte´ractions entre e´lectrons sont
limite´es au terme classique de Hartree. Les inte´ractions coulombiennes e´tant a`
longue porte´e, VXC(r) est une grandeur physique locale.
L’efficacite´ de l’approche de Kohn-Sham de´pend entie`rement de la capacite´
du physicien a` calculer aussi pre´cise´ment que possible VXC(r) dont l’expression
analytique est inconnue dans le cas ge´ne´ral.
1.4.3 Approximations physiques pour le calcul de VXC(r)
La formulation approche´e la plus simple du potentiel VXC(r) est obtenue dans
le cadre de l’approximation de la densite´ e´lectronique locale, LDA pour ‘Local Den-
sity Approximation’, initialement propose´e par Kohn et Sham [40].
En supposant que l’e´nergie d’e´change-corre´lation par e´lectron dans le gaz re´el
(a` priori inhomoge`ne), ǫXC([n], r), soit e´gale a` l’e´nergie d’e´change-corre´lation par
e´lectron dans le gaz homoge`ne de meˆme densite´ n(r), ǫhomXC ([n], r), alors l’e´nergie





En combinant les e´quations (1.10) et (1.12), l’expression du potentiel VXC(r) dans
le cadre de la LDA est [41,42] :




L’approximation LDA sous entend que les fluctuations spatiales de la densite´
e´lectronique dans le gaz re´el ne soient pas trop rapides. Pour tenir compte des
variations de n(r) au dela` du premier ordre propose´ par la LDA, on peut calculer
VXC(r) dans l’approximation de gradient ge´ne´ralise´ GGA pour ‘Generalized Gra-
dient Approximation’, qui tient compte du gradient de la densite´ e´lectronique pour
e´tendre le terme purement local pris en compte par la LDA. Cette approche permet
a` priori d’obtenir des re´sultats physiquement plus satisfaisants.
Dans nos calculs, nous avons utilise´ la fonctionnelle d’e´change-corre´lation propose´e
par Perdew-Wang (PW92) [43] pour l’approximation LDA et celle introduite par
Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [44] dans le cas de l’approximation GGA.
Ainsi, lorsqu’une formulation explicite de VXC(r) est obtenue, il est possible de
re´soudre les e´quations de Kohn-Sham pour obtenir l’e´nergie de l’e´tat fondamental
E.
Nous introduisons maintenant la formulation particulie`re des e´quations de Kohn-
Sham et la repre´sentation de l’ensemble des e´tats fictifs {φj(r)} sur des bases
d’ondes planes dans le cas des solides cristallins.
1.4.4 Application de la DFT au cas des solides cristallins
Dans toute notre e´tude, nous avons calcule´ l’e´nergie de l’e´tat fondamental de
phases condense´es cristallines, c’est a` dire pe´riodiques dans l’espace. Nous allons
introduire dans ce paragraphe une formulation particulie`re des e´quations de Kohn-
Sham en repre´sentant l’ensemble des fonctions d’onde fictives {φj(r)} sur des bases
d’ondes planes.
Dans un mode`le de cristal parfait, une maille primitive est reproduite inde´finiment
dans les trois directions de l’espace pour ge´ne´rer la structure cristalline. Cette
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maille contient un noeud de re´seau (re´seau de Bravais) auquel est associe´ un motif
mole´culaire.
Qualitativement on peut voir que la forme des fonctions d’ondes φj(r) de´pend de
la nature pe´riodique des positions ioniques dans le re´seau. Le potentiel externe est
ne´cessairement pe´riodique car lie´ a` la position des ions. Donc pour un de´placement
d’un vecteur de translation du re´seau R :
Vext(r+R) = Vext(r) (1.14)
Veff (r+R) = Veff (r) (1.15)
Les e´quations de Kohn-Sham e´tant ve´rifie´es dans tout l’espace, une fonction d’onde
φj(r) doit de´pendre de cette pe´riodicite´.
La formulation rigoureuse de cette ide´e est le the´ore`me de Bloch [45]. Lorsque le
potentiel posse`de la pe´riodicite´ de translation du re´seau cristallin, alors la fonction
d’onde est de la forme :
φj,k(r) = e
ik.ruj,k(r) (1.16)
uj,k(r+R) = uj,k(r) (1.17)
Cette formulation est inte´ressante puisqu’elle exprime chaque fonction d’onde comme
le produit d’une onde plane eik.r par une fonction uj,k ayant la pe´riodicite´ du re´seau
cristallin pour chaque vecteur d’onde k appartenant a` l’espace re´ciproque. Chaque






avec G un vecteur de translation du re´seau re´ciproque tel que G.R = 2πp avec p
entier ; on ve´rifie alors imme´diatement que uj,k(r+R) = uj,k(r).
En combinant les e´quations (1.16) et (1.18) on exprime chaque fonction d’onde
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ce qui signifie que chaque fonction d’onde φj(r) s’exprime comme une somme infinie
d’ondes planes sur un ensemble infini de vecteurs k dans l’espace re´ciproque. En
pratique il est ne´cessaire de choisir un ensemble discret de vecteurs k pertinents
pour repre´senter correctement les e´tats fictifs dans l’espace re´ciproque. Dans l’en-
semble de ce travail nous avons choisi l’approche de Monkhorst-Pack qui produit
un ensemble discret et re´gulier de vecteurs k spe´ciaux dans la premie`re zone de
Brillouin4, {k}MP [46], pour re´soudre ce proble`me. L’ensemble des vecteurs {k}MP
constitue un maillage plus ou moins dense de la zone de Brillouin. En pratique la
densite´ du maillage doit eˆtre optimise´e a` l’aide de tests de convergence sur l’e´nergie
totale de la structure cristalline pour que l’erreur introduite par cet ensemble dis-
cret de valeurs soit ne´gligeable sur le calcul de l’e´nergie totale. Notons que plus la
taille de la maille cristalline est importante et plus la zone de Brillouin est petite
donc moins le nombre de vecteurs k a` prendre en compte est e´leve´ ; en particulier
pour des groupements atomiques de tre`s grande dimension (ce qui correspond en
pratique a` plus de 100 atomes en ab initio) on peut le plus souvent se contenter du
vecteur nul c’est a` dire le point Γ origine de l’espace re´ciproque.
Bien que l’ensemble des vecteurs k soit maintenant discret et fini, le calcul
nume´rique des φj,k(r) est irre´alisable puisque l’e´quation (1.19) implique que la
base d’ondes planes soit infinie pour chaque vecteur k. D’un point de vue physique
les coefficients cj,k,G prennent des valeurs ne´gligeables lorsque |G| → ∞. Il est donc
possible de borner l’ensemble des vecteurs de translation du re´seau re´ciproque en
conside´rant que les valeurs des cj,k,G sont nulles lorsque |G| > |Gc| avec |Gc| le
module de coupure. On associe a` cette valeur une e´nergie cine´tique de coupure Ec









ce qui revient a` dire que les fonctions d’onde ayant de faibles e´nergies cine´tiques sont
plus importantes que celles pre´sentant des e´nergies cine´tiques e´leve´es. De la meˆme
fac¸on que pour la densite´ du maillage de la zone de Brillouin, l’e´nergie cine´tique
de coupure doit eˆtre optimise´e de telle sorte que la restriction du nombre d’ondes
planes dans les bases ne´cessaires a` la repre´sentation des e´tats fictifs ne constitue
pas une erreur importante sur l’e´valuation de l’e´nergie totale.
Cette simplification impose une limite a` la taille de la base d’ondes planes a` prendre
en compte pour chaque φj,k(r) en chaque vecteur k :





En substituant les e´quations (1.21) dans les e´quations (1.7) puis en inte´grant sur
l’espace re´el pour chaque particule fictive j en chaque vecteur k, les e´quations de








|k+G|2δGG′ + V eff(G−G′)
]
cj,k,G′ = ǫj,kcj,k,G (1.22)
avec δ le symbole de Kronecker.
Dans ce paragraphe nous avons rappele´ que pour un solide cristallin chaque fonction
d’onde fictive φj(r) est repre´sente´e en chaque vecteur k ∈ {k}MP dans la zone de
Brillouin par une se´rie de Fourier.
Dans la section suivante nous de´crivons la me´thode de re´solution ite´rative des
e´quations de Kohn-Sham.
1.4.5 Re´solution ite´rative des e´quations de Kohn-Sham
La recherche du minimum global de E[n] consiste a` chercher les N plus petites
valeurs propres ǫj des e´quations (1.7).
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Les e´quations de Kohn-Sham sont re´solubles de manie`re ite´rative [41, 42]. On im-
pose une densite´ e´lectronique d’entre´e au pas nume´ro i, nentre´ei (r) dont on de´duit un
potentiel effectif d’entre´e V entre´eeff (r). La re´solution des e´quations de Kohn-Sham pro-
duit un ensemble de N e´nergies associe´es a` N fonctions d’ondes fictives. Dans le cas
particulier d’un solide cristallin, les e´quations de Kohn-Sham peuvent eˆtre re´solues
pour chaque particule fictive j en chaque point k ∈ {k}MP par une ope´ration de
diagonalisation5 ; les ǫj,k e´tant les valeurs propres et les cj,k,G les composantes des
vecteurs propres associe´s. On de´duit de ce calcul une densite´ e´lectronique de sortie









ce qui permet de calculer un potentiel effectif de sortie V sortiei eff(r) donc l’hamil-
tonien de Kohn-Sham (terme entre crochets dans les e´quations (1.7)). On construit
ensuite une densite´ e´lectronique d’entre´e pour le pas de calcul i + 1 : nentre´ei+1 (r).
Dans le cas le plus ge´ne´ral c’est une fonction des densite´s d’entre´e et de sortie au




i (r)). Plusieurs formes explicites de f pour la
re´solution d’e´quations de fac¸on auto-cohe´rente existent dans la bibliographie ; nous
pre´cisons ici la plus simple6 qui consiste a` e´crire nentre´ei+1 (r) comme une combinaison
line´aire de nentre´ei (r) et n
sortie
i (r) [52] :
nentre´ei+1 (r) = αn
entre´e
i (r) + (1− α)nsortiei (r) (1.24)
5Cette technique de re´solution est simple a` imple´menter dans un code de calcul mais ce
n’est pas la plus efficace. En effet, il peut eˆtre plus inte´ressant de relaxer les degre´s de liberte´
e´lectroniques globalement de telle sorte que pour un ensemble d’e´tats fictifs donne´s {φj} on soit
capable de de´terminer ite´rativement l’ensemble des e´tats propres de l’e´tat fondamental tels que
E = E({φj}) = E[n0]. Il y a deux me´thodes possibles pour de´terminer le minimum global de
E [41] :
– une approche indirecte de´rive´e de l’approche type dynamique mole´culaire ab initio de Car-
Parinello [47].
– une approche directe de´rive´e de la me´thode tre`s ge´ne´rale des gradients conjugue´s a` travers
la de´marche de Teter et coll. [48].
6Il existe en effet au moins deux autres approches : l’algorithme d’Anderson [49] et un algo-
rithme base´ sur les gradients conjugue´s de´veloppe´ par Annett [50] et Gonze [51].
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avec α un parame`tre constant a` chaque ite´ration.
Les ite´rations aboutissent lorsque les densite´s e´lectroniques d’entre´e et de sortie sont
assez proches l’une de l’autre ce qui correspond a` un ensemble d’e´tats propres {φj}.
La densite´ e´lectronique n(r) est celle de l’e´tat fondamental, n0 et E({φj}, {RI}) =
E[n0].
1.4.6 Re´sume´ et conclusion sur la DFT
L’approche DFT de´veloppe´e par Hohenberg et Kohn permet, par l’interme´diaire
de la me´thode de Kohn-Sham, de transformer un gaz e´lectronique re´el en inte´raction
en un gaz e´lectronique fictif sans inte´raction. La justification physique de cette
de´marche re´side dans l’introduction d’un potentiel d’e´change-corre´lation VXC(r)
subi par le gaz e´lectronique fictif qui permet de compenser les effets purement quan-
tiques d’e´change et de corre´lation qui ne sont pas pris en compte par les fonctions
d’onde monoe´lectroniques φj(r) contrairement a` la fonction d’onde multie´lectroni-
ques Ψ({rj}).
La re´solution ite´rative des e´quations de Kohn-Sham permet de calculer la den-
site´ e´lectronique du gaz fictif qui doit eˆtre e´gale, dans l’e´tat fondamental, a` la
densite´ e´lectronique du gaz re´el n0(r). D’apre`s le deuxie`me the´ore`me de Hohenberg
et Kohn, les proprie´te´s physiques du gaz re´el a` l’e´tat fondamental, en particulier
E[n0], sont alors parfaitement connues.
Il faut cependant toujours garder a` l’esprit que les re´sultats obtenus par cette
me´thode sont en toute rigueur approche´s puisqu’il n’existe a` l’heure actuelle aucun
moyen de de´terminer VXC(r) de fac¸on exacte.
La DFT peut eˆtre applique´e a` priori a` n’importe quel atome ou groupement
d’atomes, en particulier les re´seaux cristallins. En principe la me´thode de Kohn-
Sham permet de calculer l’e´nergie de l’e´tat fondamental du corte`ge e´lectronique
associe´ a` un ou plusieurs atomes en tenant compte de l’ensemble des e´lectrons du
syste`me ; ce type de calcul est dit ‘tout e´lectrons’. En pratique, on cherche sou-
vent a` limiter le nombre de fonctions d’onde φj(r) (donc d’e´lectrons) a` prendre en
compte pour diminuer les temps de calcul tout en gardant une description physique
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acceptable du gaz e´lectronique.
Dans la suite de cette expose´ nous allons introduire la notion de pseudopoten-
tiel qui permet d’une part de limiter le nombre d’e´lectrons de chaque type d’atome
qui seront pris en compte explicitement pour construire le gaz des particules fic-
tives et d’autre part de re´duire la taille des bases d’ondes planes ne´cessaires a` la
repre´sentation de ces e´tats fictifs.
1.5 Approximation des pseudopotentiels
1.5.1 Notions fondamentales
Cette simplification consiste a` modifier la forme du potentiel ionique Vext(r)
pour chaque espe`ce atomique au voisinage du noyau afin d’e´liminer les oscillations
des fonctions d’onde des e´lectrons de valence dans la re´gion du coeur [41, 42]. En
Fig. 1.1 – Illustration sche´matique de la forme ge´ne´rale prise par Vext(r), V˜ext(r),
φj(r) et φ˜j(r), d’apre`s Payne et coll. [41].
ge´ne´ral on ne traite explicitement que les fonctions d’onde de valence tandis que les
e´tats de coeur peuvent eˆtre de´crits au premier ordre comme des charges fixes (‘fro-
zen core approximation’ ) participant a` un e´crantage du noyau. Cette approche est
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justifie´e par l’ide´e que seuls les e´tats de valence participent activement aux liaisons
atomiques et donc a` la plupart des proprie´te´s physiques, tandis que les e´lectrons de
coeur ne subissent que peu de perturbations vis a` vis de leurs e´tats dans l’atome
isole´. On remplace donc le potentiel coulombien Vext(r) et les e´lectrons de coeur par
un pseudopotentiel V˜ext(r) plus ‘mou’ agissant sur des pseudo-e´tats fictifs de va-
lence φ˜j(r) plutoˆt que sur les e´tats fictifs φj(r). Comme le montre sche´matiquement
la figure 1.1, un pseudo-e´tat fictif φ˜j(r) lie´ au pseudopotentiel V˜ext(r) ne pre´sente
pas d’oscillations vis a` vis de son e´tat fictif de re´fe´rence φj(r) ; par conse´quent,
le nombre d’ondes planes ne´cessaires a` sa repre´sentation sera plus faible que celui
requis pour la repre´sentation de φj(r). Le pseudopotentiel est construit tel que, au
dela` du rayon de coupure rc de´finissant une sphe`re a` l’inte´rieur de laquelle sont
localise´s les e´lectrons de coeur :
|r| > rc ⇒

 V˜ext(r) = Vext(r)φ˜j(r) = φj(r) (1.25)
Dans les sche´mas ‘classiques’ de synthe`se de pseudopotentiels, comme par exemple
la me´thode de Troullier et Martins [53], les auteurs imposent la contrainte de
conservation de la norme ‘norm-conserving pseudopotentials’ introduite par Ha-
mann et coll. [54] et Kerker [55], ce qui revient a` dire que les densite´s e´lectroniques
de´termine´es par les normes (amplitudes au carre´ de chaque fonction d’onde) des
e´tats φj(r) et des pseudo-e´tats de valence φ˜j(r) sont identiques. L’objectif est de
synthe´tiser des pseudo-e´tats de valence qui reproduisent correctement les effets
e´lectroniques d’e´change et de corre´lation (intimement lie´s a` la densite´ e´lectronique)
au-dela` de rc. En pratique, il est suffisant de s’assurer que les densite´s e´lectroniques
pre´dites par les e´tats et les pseudo-e´tats de valence sont identiques dans la re´gion
du coeur pour que cette proprie´te´ soit ve´rifie´e dans tout l’espace.
L’utilisation de pseudopotentiels permet donc de limiter le nombre d’e´lectrons
dans le syste`me en supprimant le traitement d’e´quivalents fictifs pour les e´tats de
coeur et de diminuer l’e´nergie cine´tique de coupure en limitant la taille de la base
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d’onde plane ne´cessaire a` la repre´sentation des pseudo-e´tats φ˜j(r).
La construction d’un pseudopotentiel physiquement correct de´pend au premier
ordre du compromis entre la valeur de rc et la valeur de l’e´nergie cine´tique de cou-
pure Ec. En effet, plus rc est faible et plus le pseudopotentiel est proche de la re´alite´
physique (pseudopotentiel ‘dur’) mais plus la base d’ondes planes est e´tendue donc
l’e´nergie cine´tique de coupure e´leve´e. Inversement, plus rc sera grand et plus Ec
sera faible (pseudopotentiel ‘mou’) mais la capacite´ physique du pseudopotentiel a`
simuler l’espe`ce atomique dans un environnement chimique donne´7 sera d’autant
plus me´diocre.
En pratique, la synthe`se d’un pseudopotentiel avec conservation de la norme
pre´sentant une faible e´nergie cine´tique de coupure n’est pas toujours possible, en
particulier pour des e´le´ments comme les atomes de la premie`re ligne du tableau
pe´riodique et les e´le´ments pre´sentant des e´lectrons d ou f . Les me´taux de tran-
sition, les alcalins et les alcalino-terreux, pour lesquels le traitement explicite des
e´tats interme´diaires ‘semicore states’ comme e´tats de valence est en ge´ne´ral indis-
pensable, conduisent a` des pseudopotentiels tre`s ‘durs’ qui pre´sentent une faible
transfe´rabilite´. La solution a` ce proble`me a e´te´ propose´e par Vanderbilt [56] graˆce
aux pseudopotentiels dits ‘ultramous’ (‘ultrasoft’ ), pour lesquels la contrainte de
conservation de la norme est supprime´e, puis ge´ne´ralise´e par Blo¨chl [57] par l’ap-
proche des ondes augmente´es de projecteurs, PAW pour ‘Projector Augmented Wa-
ves’ que nous de´crivons dans la section suivante.
1.5.2 Description de la me´thode PAW
La me´thode PAW est un bon compromis puisqu’elle permet la synthe`se de
pseudo-e´tats de valence pour n’importe quel atome de la classification pe´riodique
en utilisant des e´nergies cine´tiques de coupure tre`s faibles ; typiquement de l’ordre
7Cette proprie´te´ est ge´ne´ralement de´signe´e par la ‘transfe´rabilite´’ qui qualifie la capacite´ phy-
sique du pseudopotentiel d’eˆtre transfe´re´ avec succe`s dans n’importe quel type d’environnement
chimique.
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de 15 a` 20 hartree (note´ Ha8) tandis que des pseudopotentiels plus ‘classiques’
comme ceux propose´s par Troullier et Martins [53] ne permettent pas de descendre
en dessous de 35-40 Ha. La particularite´ de cette technique est qu’elle permet
d’e´tendre la notion de valence au dela` du sens chimique habituel pour inclure dans
l’ensemble des pseudo-e´tats de valence des e´tats interme´diaires ‘semicore states’
pour optimiser la transfe´rabilite´ du pseudopotentiel, en particulier pour les atomes
des me´taux de transition9.
L’objectif de la me´thode PAW est de de´terminer un ensemble de fonctions de
base et de projecteurs pour relier la fonction d’onde de valence |Ψ〉 d’un groupement




(|φj〉 − |φ˜j〉)〈p˜j|Ψ˜〉, (1.26)
avec |φj〉 un e´tat fictif de valence, |φ˜j〉 un pseudo-e´tat fictif de valence et |p˜j〉 un
projecteur. Dans cette partie j repre´sente a` la fois l’atome conside´re´, le moment
angulaire Lj = {lj,mlj} (avec lj le nombre quantique de moment cine´tique orbital
et mlj le nombre quantique magne´tique) et nj un nombre entier qui permet de
diffe´rencier les e´tats et pseudo-e´tats fictifs pre´sentant le meˆme moment angulaire11.
La synthe`se d’un pseudopotentiel de´bute toujours par un calcul tout e´lectrons
sur l’atome isole´, dans une configuration e´lectronique de re´fe´rence et pour une
approximation de´finie de la fonctionnelle d’e´change-corre´lation (LDA ou GGA).
Le calcul des fonctions de base et des projecteurs introduits dans l’e´quation (1.26)
ne´cessite quatre e´tapes.
81 Ha = 27.21162 eV.
9Le lecteur pourra au besoin consulter le tableau pe´riodique fourni a` la suite des re´fe´rences
bibliographiques.
10Nous adoptons dans cette partie la notation ‘bracket’ de Dirac qui est extre`mement pratique
pour ce type de raisonnement.
11nj peut eˆtre e´gal au nombre quantique principal qui caracte´rise l’e´nergie pour un moment
angulaire Lj , mais nous allons voir que la me´thode PAW permet de rajouter des e´tats non lie´s
‘unbound states’ ne correspondant pas a` des niveaux e´nerge´tiques re´els de l’atome conside´re´ et
qu’il est parfois ne´cessaire de prendre en compte pour comple´ter l’ensemble des fonctions de base ;
cet aspect est illustre´ en particulier par l’exemple de la figure 1.2.
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• On calcule d’abord les fonctions de base |φj〉 par re´solution auto-cohe´rente
des e´quations de Kohn-Sham pour l’atome conside´re´. En notation de Dirac, ces
e´quations s’e´crivent :
H(r)|φj〉 = ǫj|φj〉. (1.27)
En supposant que la densite´ e´lectronique totale de l’atome, n(r), puisse eˆtre parti-
tionne´e entre une densite´ e´lectronique de coeur nc(r) et une densite´ e´lectronique de
valence nv(r) et en appliquant l’approximation des e´lectrons de coeur fixes ‘frozen






+ Veff (r) (1.28)










3r′ + µxc[nc(r) + nv(r)]. (1.29)
Comme dans l’e´quation (1.8), le premier terme du membre de droite de l’e´quation
(1.29) est le potentiel coulombien externe impose´ par le noyau (Z est la charge du
noyau), le second terme est l’inte´raction coulombienne classique de Hartree et le
troisie`me terme est le potentiel d’e´change-corre´lation avec µxc la densite´ d’e´nergie
d’e´change-corre´lation.
On choisit un rayon rc de´finissant une sphe`re d’augmentation centre´e sur l’atome.
Ce rayon ne doit pas eˆtre trop important pour que les sphe`res d’augmentation des
diffe´rents atomes ne se recouvrent pas. Cependant il ne doit pas eˆtre trop faible
pour que la densite´ de coeur nc(r) soit effectivement contenue dans cette sphe`re.
• On calcule ensuite les pseudo-fonctions de base |φ˜j〉 en re´solvant les e´quations
de Kohn-Sham pour un pseudo-hamiltonien H˜(r) :
(H˜(r)− ǫj)|φ˜j〉 = Cjg(r)|φ˜j〉, (1.30)
31
avec ǫj les valeurs propres obtenues apre`s re´solution des e´quations (1.27) et g(r)
une fonction de forme qui s’annule en dehors de la re´gion d’augmentation ; cette
fonction permet de controˆler la forme des pseudo-e´tats et des projecteurs dans
la re´gion d’augmentation12. Ci est un parame`tre variable qui permet d’une part
d’ajuster le nombre de noeuds (nombre de valeurs de r en dehors de ze´ro pour
lesquelles la partie radiale13 de la fonction d’onde s’annule) de |φ˜j〉 pour chaque
moment angulaire Lj (c’est a` dire 0 noeud pour la plus petite valeur correspondante
de nj, nj1, incre´mente´ d’un noeud pour chaque valeur supple´mentaire nj2, nj3 etc)
et d’autre part d’assurer que en dehors de la sphe`re d’augmentation :
|r| > rc ⇒ |φ˜j〉 = |φj〉, (1.32)
en pratique cette condition est obtenue en modifiant la valeur de Cj pour que les







+ V˜eff (r) (1.33)
et le pseudopotentiel effectif a pour expression :








3r′ + µxc[n˜v(r) + n˜c(r)]. (1.34)









si |r| < rc
0 si |r| ≥ rc
(1.31)
13A cause du potentiel coulombien a` syme´trie sphe´rique, −Z/r, on peut de´coupler une fonction






avec φnj lj (r) la partie radiale qui nous inte´resse et Yljmlj (θ, φ) une harmonique sphe´rique. Donc
en pratique on s’inte´resse a` la partie radiale qui contient toute l’information physique, les harmo-
niques sphe´riques e´tant de´finies de la meˆme manie`re pour tous les atomes.
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On remarque que, par rapport au potentiel effectif de l’e´quation (1.29), le pseudopo-
tentiel effectif V˜eff (r) substitue le potentiel externe Vext(r) par un pseudopotentiel
local V˜loc(r) qui traduit les effets e´lectrostatiques du noyau et des e´lectrons de coeur
fixes sur les pseudo-e´tats de valence. n˜v(r) est la pseudo-densite´ de valence de´duite
des pseudo-e´tats de valence et nˆv(r) est un terme qui corrige la charge totale de
l’atome dans le potentiel d’inte´raction coulombien classique de Hartree. n˜c(r) est la
pseudo-densite´ de coeur construite comme une distribution de densite´ a` syme´trie
sphe´rique a` l’inte´rieur de la re´gion d’augmentation et e´gale a` la densite´ de valence




(−γr2) si |r| < rc
nc(r) si |r| ≥ rc
(1.35)
avec Γ et γ des parame`tres ajustables pour modifier la forme de la fonction.






+ V˜eff (r)− ǫj
)
|φ˜j〉 (1.36)
Chaque projecteur |p˜j〉 est nul en dehors de la sphe`re d’augmentation. Pour un
moment angulaire Lj donne´, il peut exister a` priori plusieurs ensembles de fonctions
de base et de projecteurs correspondant a` l’ensemble des e´tats pris en compte dans
la distribution de valence. Dans sa publication originale, Blo¨chl [57] de´montre que
les projecteurs doivent ve´rifier la proprie´te´ : 〈p˜j,njk |φ˜j,njk′ 〉 = δnjk,njk′ .
• Cette condition est obtenue dans la quatrie`me e´tape du calcul qui consiste
a` orthogonaliser le k-ie`me ensemble des fonctions de base et des projecteurs de
chaque moment angulaire Lj par rapport aux ensembles de plus faibles e´nergies
njk′ < njk.
En supposant que pour njk′ , njk′′ < njk on ait 〈p˜j,njk′ |φ˜j,njk′′ 〉 = δnjk′ ,njk′′ , il est
possible d’orthogonaliser le projecteur de rang k avec toutes les pseudo-fonctions
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d’onde de rang infe´rieur soit :




les e´tats et pseudo-e´tats de valence de rang k sont ensuite modifie´s pour ve´rifier
l’orthogonalite´ vis a` vis des projecteurs de rang infe´rieur soit :













ce qui implique imme´diatement que 〈p˜j,njk |φ˜j,njk〉 = 1.
La de´marche ite´rative d’orthogonalisation que nous venons de pre´senter implique
que la proprie´te´ 〈p˜j,njk |φ˜j,njk′ 〉 = δnjk,njk′ est vrai pour njk′ < njk donc dans le cas
ge´ne´ral 〈p˜j,njk |φ˜j,njk′ 〉 = δnjk,njk′ .
A l’issu de la synthe`se de l’ensemble des fonctions de base et des projecteurs,
trois tests e´le´mentaires doivent eˆtre effectue´s pour estimer la qualite´ physique des
pseudopotentiels :
 L’amplitude de chaque pseudo-fonction φ˜j(r) doit eˆtre e´gale a` l’amplitude de
la fonction φj(r) au dela` de rc et les amplitudes des pseudo-fonctions φ˜j(r) et des
projecteurs p˜j(r) doivent eˆtre du meˆme ordre de grandeur.
 Les pseudo-fonctions d’ondes φ˜j(r) doivent pre´senter le bon nombre de noeuds.
Ces deux conditions sont illustre´es par l’exemple de la figure 1.2 qui repre´sente
les composantes radiales des fonctions de base et des projecteurs ge´ne´re´s avec ce
code par Holzwarth et coll. [59] pour l’atome de molybde`ne (Mo). La structure
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Fig. 1.2 – Repre´sentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Mo, le rayon de coupure est rc = 1.5 bohr. Les fonctions φj(r),
φ˜j(r) et p˜j(r) sont repre´sente´es respectivement par les lignes solides, pointille´es et
tirets. D’apre`s Holzwarth et coll. [59]
e´lectronique de cet e´le´ment est [Ar]3d104s24p64d55s1 ; les e´tats de valence sont donc
les orbitales 4d et 5s. On observe que les e´tats 4s et 4p qui sont des ‘semicore states’
apparaissent dans l’ensemble des fonctions de base. On peut de plus remarquer que
pour l = 1 (p) et l = 2 (d) les auteurs ont rajoute´ respectivement les e´tats ǫp et
ǫd qui sont des e´tats non lie´s (‘unbound states’ ). Au bilan, il y a deux projecteurs
par moment angulaire l14. On ve´rifie d’une part la correspondance des pseudo-
fonctions φ˜j(r) et des fonctions φj(r) au dela` de rc = 1.5 bohr et d’autre part
la correspondance des amplitudes des projecteurs p˜j(r) avec les pseudo-fonctions
14En toute rigueur le moment angulaire est note´ L = {l,ml} mais comme −l ≤ ml ≤ l cet abus
de langage est d’emploi courant.
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φ˜j(r) ainsi que l’annulation des projecteurs pour |r| = rc. Cet exemple illustre
parfaitement l’augmentation progressive du nombre de noeuds des fonctions φ˜j(r) ;
en effet pour chaque moment angulaire et pour n = 4 la fonction ne s’annule
pas tandis que pour le deuxie`me ensemble de fonctions de base et de projecteurs,
n = 5 et ǫ, on observe un noeud pour chaque fonction φ˜j(r).
Fig. 1.3 – Illustration l’effet du nombre d’ensemble de fonctions de base et de
projecteurs sur la correspondance des de´rive´es logarithmiques pour le moment an-
gulaire l = 1 (p) de l’atome d’oxyge`ne. Les points noirs correspondent au calcul tout
e´lectrons tandis que les les losanges et les cercles correspondent aux re´sultats PAW
pour un et deux ensembles de fonctions de base et de projecteurs respectivement.
D’apre`s Holzwarth et coll. [59]
 Les de´rive´es logarithmiques de la pseudo-fonction d’onde de valence |Ψ˜〉 et
de la fonction d’onde de valence |Ψ〉 doivent correspondre pour chaque moment
angulaire. Ces quantite´s sont calcule´es au niveau du rayon d’augmentation et
repre´sente´es en fonction de l’e´nergie. Elles permettent de juger directement la qua-
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lite´ du ou des ensembles de fonctions de base et de projecteurs construits pour
chaque moment angulaire. En premie`re approximation il est conseille´ de se conten-
ter d’un seul ensemble de fonctions de base et de projecteurs. Si la correspon-
dance des de´rive´es logarithmiques correspondantes n’est pas satisfaisante il peut
eˆtre ne´cessaire de rajouter un e´tat non lie´ ‘unbound state’ pour une e´nergie de
re´fe´rence choisie au voisinage de la zone de non correspondance des de´rive´es lo-
garithmiques afin de re´soudre ce proble`me. La figure 1.3 illustre l’effet du nombre
d’ensemble de fonctions de base et de projecteurs sur la correspondance des de´rive´es
logarithmiques pour le moment angulaire l = 1 (p) de l’atome d’oxyge`ne. Les points
noirs correspondent au calcul tout e´lectrons tandis que les losanges et les cercles
correspondent aux re´sultats PAW pour un et deux ensembles de fonctions de base et
de projecteurs respectivement. Au dela` de E = 2 Ryd15, on observe une diffe´rence
des de´rive´es logarithmiques dans le cas d’un seul ensemble de fonctions de base et
de projecteurs (losanges) tandis que pour deux ensembles (cercles) la correspon-
dance est excellente avec le calcul tout e´lectrons.
Ces conditions seront reprises explicitement au cours de l’e´tape de validation des
pseudopotentiels PAW des atomes O, Al, Y et Zr que nous pre´senterons dans le
prochain chapitre.
Dans les sections pre´ce´dentes nous avons pre´cise´ les ide´es essentielles concernant
l’utilisation de pseudopotentiels pour l’application courante et commensurable des
calculs ab initio par la the´orie de la fonctionnelle de la densite´.
Apre`s avoir largement discute´ des approximations ne´cessaires a` la relaxation des
positions e´lectroniques pour un ensemble de positions ioniques fixe´es, nous allons
a` pre´sent introduire une me´thode simple de relaxation des positions ioniques.
151 Ryd = 0.5 Ha = 13.60569172(53) eV
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1.6 Relaxation des positions ioniques
Apre`s re´solution ite´rative des e´quations de Kohn-Sham pour des positions io-
niques fixe´es, donc lorsque les e´lectrons sont dans leur e´tat fondamental16, on peut
calculer la re´sultante FI des forces subies par chaque ion I a` la position RI dans
le syste`me par le the´ore`me de Hellmann-Feynman [60] :
FI = −∂E({φj}, {RI})
∂RI
(1.41)
La re´sultante des forces subies par chaque ion e´tant connue, il est possible de mo-
difier globalement l’ensemble des positions ioniques {RI} pour minimiser l’e´nergie
totale du syste`me E({φj}, {RI})17 au moins jusqu’a` un minimum local.
Entre chaque nouvelle configuration ionique, les degre´s de liberte´ e´lectroniques
doivent eˆtre relaxe´s pour que le the´ore`me de Hellmann-Feynman soit a` nouveau
valable et que de proche en proche la structure puisse eˆtre relaxe´e. Dans nos
travaux nous avons applique´ l’algorithme BFGS pour Broyden-Fletcher-Goldfarb-
Shanno [61] qui est une me´thode quasi-Newtonienne de minimisation de E({RI})
beaucoup plus efficace qu’une approche de type dynamique mole´culaire pour des
syste`mes pre´sentant une dizaine d’atomes.
16Ce qui revient a` dire que les e´tats fictifs {φj} sont des e´tats propres des e´quations de Kohn-
Sham.
17Par souci de simplicite´ nous avons omis la de´pendance de E en fonction de la taille et de la
forme de la maille e´le´mentaire qui peuvent aussi eˆtre modifie´es pour relaxer les composantes du
tenseur des contraintes. Dans nos travaux seules les mailles e´le´mentaires les plus syme´triques ont
e´te´ relaxe´es en cohe´rence avec le groupe d’espace tandis que pour des syste`mes plus larges, les
positions ioniques ont e´te´ modifie´es pour des parame`tres ge´ome´triques de cellule fixes.
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1.7 Conclusion
Dans ce chapitre nous avons introduit la me´thode ge´ne´rale du calcul de l’e´nergie
de l’e´tat fondamental d’un solide cristallin par application de la the´orie de la
fonctionnelle de la densite´. Nous avons d’une part insiste´ sur la formulation des
e´quations de Kohn-Sham dans le cas de structures cristallines c’est a` dire pe´riodiques
dans l’espace, pour lesquelles les fonctions d’onde peuvent eˆtre repre´sente´es sur des
bases d’ondes planes par application du the´ore`me de Bloch. Nous avons d’autre part
pre´sente´ les notions fondamentales concernant la construction de pseudopotentiels
pour introduire la me´thode PAW de Blo¨chl qui permet de produire des pseudopo-
tentiels de tre`s bonne qualite´ physique et un gain de temps de calcul conside´rable
graˆce a` l’utilisation de tre`s faibles e´nergies cine´tiques de coupure.
Dans le chapitre suivant nous pre´sentons l’application de l’ensemble de ces
concepts au calcul d’e´nergies d’interfaces forme´es par le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}.
L’ensemble des re´sultats expe´rimentaux caracte´risant ces interfaces et auxquels
nous ferons re´fe´rence au cours de cet expose´ peuvent eˆtre consulte´s en inte´gralite´




CALCUL AB INITIO DES E´NERGIES D’INTERFACES DU
SYSTE`ME {YSZ||(0001)α−AL2O3}
2.1 Introduction
La synthe`se de re´seaux de nanocristaux (me´talliques, semi-conducteurs ou iso-
lants) auto-organise´s sur des substrats cristallins a fait l’objet d’importantes re-
cherches expe´rimentales pendant les cinq dernie`res anne´es. [62–67] L’objectif prin-
cipal de ces e´tudes est le de´veloppement de proce´de´s de synthe`se suffisamment
fiables pour cre´er de fac¸on reproductible des re´seaux homoge`nes de nanocristaux
e´pitaxie´s en surface des substrats. Les nanocristaux, du fait de leurs formes et
de leur tre`s petites tailles sont susceptibles de de´velopper des proprie´te´s optiques
et/ou magne´tiques remarquables fondamentalement lie´es a` des effets de confine-
ment quantique. [68–74] Il existe a` l’heure actuelle plusieurs proce´de´s qui mettent
a` profit des processus d’auto-organisation pour synthe´tiser collectivement un grand
nombre de nanocristaux en surface d’un substrat. Quels que soient les de´tails
expe´rimentaux du proce´de´ choisi, un film mince solide d’e´paisseur nanome´trique est
de´pose´ en surface du substrat et il e´volue d’une couche continue bidimensionnelle
vers un ensemble de nanocristaux e´pitaxie´s discrets - ou nanoˆılots - en surface du
substrat. Cependant en fonction du proce´de´ de synthe`se, la formation des nanocris-
taux s’effectue pendant ou apre`s le de´poˆt du film de telle sorte que l’e´nergie totale du
syste`me {couche||substrat} diminue par re´duction des contraintes de surface et d’in-
terfaces. Nous de´crivons dans le paragraphe suivant trois me´thodes de synthe`se de
re´seaux de nanocristaux e´pitaxie´s par des processus d’auto-organisation. On peut
citer d’abord les proce´de´s de type de´poˆts physiques en phase vapeur (PVD) dont
le principe consiste a` extraire de la matie`re d’une cible solide a` l’aide par exemple
d’un faisceau laser ou d’ions ; les atomes ainsi libe´re´s peuvent ensuite se de´poser sur
un substrat pour former un film mince. On peut citer ensuite les proce´de´s de type
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de´poˆts chimiques en phase vapeur (CVD) qui consistent a` me´langer des espe`ces
chimiques dans un re´acteur afin qu’elles re´agissent ou se de´composent en fonction
des conditions de tempe´rature et de pression pour finalement se de´poser sur un
substrat et former un film mince. Les proce´de´s de type PVD-CVD permettent
ge´ne´ralement la formation des nanocristaux au cours du processus de de´poˆt des
films et ont e´te´ de´veloppe´s avec succe`s pour synthe´tiser des re´seaux de nanoˆılots
auto-organise´s semi-conducteurs ou me´talliques qui sont ge´ne´ralement de´signe´s par
‘quantum dots’ (QDs) dans la litte´rature. Dans cette the´matique un des syste`mes
de re´fe´rence est {Ge||Si} qui est caracte´rise´ par la formation de nanocristaux fa-
cette´s de germanium soit a` la surface d’une couche de mouillage de germanium,
un processus connu sous le nom de Stranski-Krastanov (S-K), soit directement a` la
surface du substrat de silicium, un processus connu sous le nom de Volmer-Weber
(V-W). [25–32] On peut citer finalement une troisie`me approche qui consiste a`
de´poser un film mince amorphe (gel) par trempage dans un sol liquide contenant
les pre´curseurs chimiques organome´talliques des phases a` synthe´tiser. Ce proce´de´
de trempage est connu dans la litte´rature sous le nom de ‘sol-gel dip-coating pro-
cess ’. [21] Le film mince amorphe est ensuite soumis a` des traitements thermiques
qui induisent sa cristallisation et sa rupture en un ensemble d’ˆılots nanome´triques
discrets e´pitaxie´s a` la surface du substrat. Dans ce chapitre nous focalisons notre
attention sur le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3} pour lequel des nanoˆılots d’oxyde de
zirconium yttrie´ (YSZ pour ‘Yttria Stabilized Zirconia’) de ge´ome´trie cubique appa-
raissent au cours du traitement thermique d’un film mince amorphe pre´alablement
de´pose´ a` la surface d’un substrat (0001)α−Al2O3 par trempage dans un sol pre´curseur
de la phase YSZ. Expe´rimentalement, Bachelet et coll. ont de´montre´ que la taille et
la forme des ıˆlots YSZ sont corre´le´es aux relations d’e´pitaxie. [23,24] En effet, pour
un substrat sans de´fauts de surface les ıˆlots sont plats, de´veloppent une aire d’inter-
face importante avec le substrat et pre´sentent les orientations cristallographiques
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suivantes selon la normale au plan et dans le plan de l’interface :
(100)YSZ||(0001)α−Al2O3 , [001]YSZ||[010]α−Al2O3 , (1) (2.1)
(100)YSZ||(0001)α−Al2O3 , [001]YSZ||[110]α−Al2O3 , (2) (2.2)
tandis que pour un substrat rugueux pre´sentant des de´fauts de surface, certains des
ıˆlots pre´sents au voisinage ou sur les de´fauts de surface du substrat sont arrondis,
de plus haute taille et de´veloppent une interface avec le substrat plus faible que
dans le cas pre´ce´dent. Ils de´montrent les orientations cristallographiques suivantes
selon la normale au plan et dans le plan de l’interface :
(111)YSZ||(0001)α−Al2O3 , [11¯0]YSZ||[110]α−Al2O3 . (3) (2.3)
L’e´volution morphologique du film mince en nanoˆılots discrets et e´pitaxie´s est in-
duite par un grossissement anormal des grains influence´ par l’interface pendant le
traitement thermique. [75] La figure 2.1 illustre les deux microstructures observe´es
par Bachelet et coll. [23].
Dans ce chapitre nous voulons essayer de comprendre pourquoi la formation
des interfaces (1) et (2) est favorise´e vis a` vis de l’interface (3) sur un substrat
(0001)α−Al2O3 parfait. On peut remarquer au premier ordre qu’un cristal e´pitaxie´
sur un substrat est a` la fois en e´quilibre avec l’atmosphe`re ambiante par son e´nergie
de surface libre et avec le substrat par son e´nergie d’interface, ces deux quantite´s
e´tant directement lie´es a` la nature des plans cristallins pre´sents respectivement a`
la surface {couche||atmosphe`re} et a` l’interface {couche||substrat}. Ces e´nergies
contribuent de fac¸on non ne´gligeable a` l’e´nergie interne de chaque nanoiloˆt et sont
des parame`tres essentiels pour la description de ce type de syste`me. Nous avons
trouve´ dans la litte´rature une e´tude ab initio concernant les e´nergies de surface
libre des plans denses de la phase YSZ c’est a` dire (100)YSZ, (110)YSZ et (111)YSZ
par Ballabio et coll. [76] et un certain nombre d’e´tudes the´oriques concernant la
caracte´risation d’interfaces du type {me´tal||oxyde}, en particulier pour le substrat
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Fig. 2.1 – Mise en e´vidence par AFM de la forme des nanoˆılots YSZ en fonction
de l’e´tat de surface du substrat (0001)α−Al2O3 (a) plan et (b) rugueux ; l’e´chelle
de droite donne la correspondance entre la couleur des ıˆlots et leur hauteur. Les
dimensions de chaque image sont 5 µm x 5 µm dans le plan de la surface du
substrat. On observe tre`s clairement une transition {ˆılots 2D→ ıˆlots 3D}. D’apre`s
Bachelet et coll. [23].
α−Al2O3, a` cause de son importance technologique en tant que barrie`re thermique
et dans les proce´de´s de catalyse. [77–84] Cependant il existe peu d’e´tudes the´oriques
concernant les interfaces du type {oxyde||oxyde} [85] et a` notre connaissance, il
n’y a pas de re´fe´rences bibliographiques the´oriques en rapport avec le syste`me
{YSZ||(0001)α−Al2O3}. Dans ce chapitre, nous proposons de calculer les e´nergies
des interfaces (1), (2) et (3) du syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}. Notre de´marche
consiste a` de´finir pour chaque interface un mode`le physique a` l’e´chelle atomique
pour calculer l’e´nergie de l’interface correspondante par une approche ab initio. On
raisonne par l’absurde en supposant que chaque interface existe sur un substrat
parfait ce qui est bien entendu faux pour l’interface (3). L’objectif est de comparer
les e´nergies des interfaces (1), (2) et (3) dans le cas d’un substrat parfait.
Dans la section 2.2 nous rapportons l’ensemble des de´tails de la proce´dure de
calcul nume´rique en particulier la me´thode de construction des pseudopotentiels
PAW pour chaque type d’atome pre´sent dans notre syste`me ainsi que les tests de
convergence de l’e´nergie totale en fonction de la densite´ de vecteurs k dans la zone
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de Brillouin et de l’e´nergie cine´tique de coupure Ec. Nous pre´sentons ensuite dans la
section 2.3 une e´tude concernant les proprie´te´s structurales (parame`tres de maille,
positions atomiques re´duites et e´quation d’e´tat) de phases cristallines simples : α et
κ-Al2O3, les polymorphes basse pression de la zircone ZrO2 et la structure bixbyite
de l’oxyde d’yttrium Y2O3 pour de´montrer la qualite´ physique des pseudopoten-
tiels PAW. Les re´sultats de ce travail sont synthe´tise´s sous forme de tableaux dans
lesquels nos valeurs, de´signe´es par le symbole †, sont compare´es a` des re´sultats de
la litte´rature ab initio, empirique (Emp.) et expe´rimentale (Exp.). Nous pre´sentons
enfin dans la section 2.4 une e´tude pre´liminaire concernant les e´nergies des surfaces
libres (0001)α−Al2O3 , (100)YSZ et (111)YSZ puis les mode`les atomiques des interfaces
(1), (2) et (3), suivis de la me´thode de calcul des e´nergies d’interfaces aboutissant a`
une discussion sur l’ensemble de ces re´sultats. Une conclusion ge´ne´rale est propose´e
a` la section 2.6.
2.2 De´tails des calculs ab initio
L’ensemble des calculs pre´sente´s dans ce chapitre sont une application de la
the´orie de la fonctionnelle de la densite´ (DFT) imple´mente´e dans le code de calcul
Abinit, [86] pour lequel les fonctions d’onde e´lectroniques sont repre´sente´es sur des
bases d’ondes planes. Comme nous l’avons rappele´ dans le chapitre pre´ce´dent cette
approche implique de construire des mode`les atomiques pe´riodiques dans les trois
dimensions de l’espace.
Les paragraphes suivants pre´sentent la de´marche ge´ne´rale utilise´e pour cal-
culer l’e´nergie de l’e´tat fondamental d’un groupement d’atomes avec le logiciel
Abinit. Cette section, en dehors du paragraphe concernant les pseudopotentiels,
reprend succinctement les e´tapes des tutoriaux de base propose´s sur le site internet
d’Abinit1.




2.2.1 De´finition des positions atomiques
Comme nous l’avons mentionne´ dans la section 1.3 du chapitre pre´ce´dent, le
calcul de l’e´tat fondamental du gaz e´lectronique est effectue´ pour un ensemble de
positions atomiques fixes2 ; l’utilisateur doit donc disposer d’un certain nombre
d’informations concernant la ge´ome´trie de la structure cristalline conside´re´e. En
pratique on peut distinguer deux cas :
• On mode´lise une phase cristalline simple. La de´finition de la maille cristalline
peut eˆtre aborde´e du point de vue de la maille primitive (contenant un noeud de
re´seau et un motif mole´culaire) ou du point de vue d’une maille conventionnelle3.
On fixe l’ensemble des parame`tres de maille a` leur valeur expe´rimentale (en pra-
tique c’est ce que les utilisateurs font en premie`re approximation) puis on de´finit
la position des diffe´rents atomes dans la maille (on peut utiliser des coordonne´es
absolues ou des coordonne´es re´duites). Le logiciel Abinit est alors en mesure de
de´terminer le groupe d’espace et donc l’ensemble des ope´rations de syme´trie ca-
racte´ristiques de la structure cristalline.
• On mode´lise un groupement d’atomes. C’est le cas le plus ge´ne´ral pour lequel
l’utilisateur doit imposer une pe´riodicite´ dans toutes les directions pour qu’un lo-
giciel comme Abinit soit en mesure de calculer l’e´nergie de son e´tat fondamental.
Pour illustrer cette ide´e, on introduit l’exemple classique de calcul d’une e´nergie
de surface libre. Pour de´terminer cette grandeur, il est ne´cessaire de de´finir deux
groupements d’atomes, un repre´sentant la phase dans sa structure massive le ‘bulk’
conjugue´ a` un ‘slab’ qui mode´lise la pre´sence d’une surface libre dans la direction
cristallographique [hkl]. On de´finit deux cellules qui pre´sentent le meˆme nombre
d’atomes dispose´s de fac¸on identique dans l’espace mais la taille de la cellule
repre´sentative du ‘slab’ est plus importante dans la direction perpendiculaire a`
2Dans ce chapitre on parlera plutoˆt d’e´nergie totale d’une structure cristalline donne´e, ce qui
est parfaitement e´quivalent.
3Une maille conventionnelle peut contenir plus d’un noeud de re´seau et donc plus d’un motif
mole´culaire ; elle est utilise´e par habitude parce qu’elle illustre plus directement la syme´trie de la
phase conside´re´e. Par exemple la maille primitive d’un cubique a` faces centre´es est un rhomboe`dre
tandis que sa maille conventionnelle est un cube.
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Fig. 2.2 – Sche´ma d’une cellule (de´finie par les pointille´s, les disques symbolisent
des atomes et les traits leurs liaisons) repre´sentant un ‘bulk’ (gauche) et un ‘slab’
(droite) reproduite avec une couche de vide dans la direction z pour de´finir la
surface libre. On peut remarquer que la pe´riodicite´ dans la direction z implique
de conside´rer une surface libre a` la base et au sommet du groupement d’atomes.
D’apre`s Payne et coll. [41].
la surface libre (par convention cette direction est souvent celle du vecteur z du
trie`dre direct (x,y,z)). Comme l’illustre la figure 2.2, la cellule repre´sentative du
‘slab’ est reproduite avec une couche de vide dans la direction perpendiculaire a` la
surface libre e´tudie´e. L’e´nergie de surface libre γ(hkl) est de´finie simplement comme
l’exce`s d’e´nergie du ‘slab’ [d’indices hkl] par rapport au ‘bulk’ le tout rapporte´ a`





∆E‘bulk’(N) = E‘bulk’(N)− E‘bulk’(N −∆N), (2.5)
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avec N le nombre de couches atomiques dans la direction normale au plan de la
surface libre d’indices (hkl), E‘slab’(N) et E‘bulk’(N) les e´nergies totales de la cel-
lule de ‘slab’ et de ‘bulk’ ; ∆N est la diffe´rence du nombre de couches atomiques
entre deux ‘bulk’ ou ‘slab’ successifs. En effet, une surface libre peut eˆtre de´finie
par une filiation de ‘bulks’ et de ‘slabs’ conduisant a` une de´pendance de γ(hkl) en
fonction de N . Cette de´pendance doit a` priori eˆtre optimise´e en testant la qualite´
de la convergence de γ(hkl)(N) en fonction de N . En toute rigueur la convergence
de γ(hkl) doit aussi eˆtre e´tudie´e en fonction de l’e´paisseur de la couche de vide dans
la direction perpendiculaire a` la surface libre. Par extension, on peut imaginer que
la couche de vide soit remplace´e par une couche de solide mode´lisant une autre
phase ce qui permet de de´finir une interface de type {solide1||solide2}.
On comprend donc que en dehors des phases cristallines simples, l’utilisateur
doit toujours anticiper la construction de cellules pe´riodiques s’il de´sire mode´liser
des structures atomiques complexes.
La deuxie`me e´tape de mode´lisation est la synthe`se d’un pseudopotentiel pour
chaque type d’atome pre´sent dans le syste`me.
2.2.2 Pseudopotentiels PAW
Les pseudopotentiels ont e´te´ synthe´tise´s avec le code de calcul atompaw4 [59]
dans l’approximation des e´lectrons de coeur fixes ‘frozen-core approximation’. Ce
code est une imple´mentation de l’approche projector-augmented-waves (PAW) pro-
pose´e par Blo¨chl [57] dont l’essentiel du formalisme a e´te´ rappele´ dans la section
1.5.2 du chapitre pre´ce´dent. Pour chaque type d’atome nous avons construit un
pseudopotentiel dans l’approximation de la densite´ locale (LDA) parame´tre´e par
Perdew et Wang [43] ou dans l’approximation ge´ne´ralise´e du gradient (GGA) pa-
rame´tre´e par Perdew, Burke et Ernzerhof [44] pour le calcul de la fonctionnelle
d’e´change-corre´lation. Les structures e´lectroniques des atomes O, Al, Y et Zr sont
4Les utilisateurs novices trouveront une aide pre´cieuse et tre`s de´taille´e dans le tutoriel pro-
pose´ en lien a` partir du site d’Abinit ; http ://www.abinit.org/PAW/AtomPAW2Abinit-Manual-
html/atompawUG.pdf.
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respectivement 1s22s22p4, 1s22s22p63s23p1, [Ar]3d104s24p64d15s2 et [Ar]3d104s24p6
4d25s2. Les pseudo-fonctions d’onde e´lectroniques ont e´te´ augmente´es avec 3, 4, 5
et 5 projecteurs dans une re´gion d’augmentation de rayons 1.4, 1.8, 2 et 2 Bohr
pour les atomes O, Al, Y et Zr respectivement. Les e´tats de coeur 2s et 3s de
Al, comme les e´tats 4s et 4p de Y et Zr, ont e´te´ assimile´s a` des e´tats de valence
pour ge´ne´rer les pseudo-fonctions d’onde et les projecteurs a` l’inte´rieur de la re´gion
d’augmentation. Pour l’atome d’oxyge`ne, nous avons ajoute´ un e´tat non lie´ pour
comple´ter l’ensemble des fonctions de base et des projecteurs a` une e´nergie de
re´fe´rence de 2 Ryd pour l = 0. Pour les atomes d’yttrium et de zirconium, nous
avons ajoute´ un e´tat non lie´ pour l = 2 a` des e´nergies de re´fe´rence de 3 Ryd et 2
Ryd respectivement. A la suite de cette synthe`se, les pseudopotentiels sont valide´s
au cours de l’e´tape des tests pre´liminaires.
La validation de chaque pseudopotentiel est conditionne´e par les trois e´tapes
de tests e´nonce´es dans la section 1.5.2 du chapitre pre´ce´dent. Dans cette partie on
ne conside`re que les pseudopotentiels ge´ne´re´s dans l’approximation LDA, les tests
concernant l’approximation GGA e´tant identiques. Dans les figures de cette section
on adopte les conventions suivantes :
• Les fonctions φj(r), φ˜j(r) et p˜j(r) sont repre´sente´es respectivement par les lignes
noires, rouges et bleues sur les figures qui repre´sentent leurs composantes radiales
en fonction de r.
• Les de´rive´es logarithmiques des pseudo-fonctions |Ψ˜〉 et des fonctions d’ondes
de valence |Ψ〉 sont repre´sente´es en fonction de l’e´nergie donne´e en rydberg res-
pectivement par les carre´s rouges et les cercles noirs. Les figures 2.3, 2.4 et 2.5
pre´sentent les composantes radiales des fonctions de base et des projecteurs pour les
atomes d’oxyge`ne, d’aluminium et de zirconium dans l’approximation LDA pour la
fonctionnelle d’e´change-corre´lation ; la structure e´lectronique de l’atome d’yttrium
e´tant tre`s proche de celle de l’atome de zirconium nous n’avons pas juge´ ne´cessaire





























Fig. 2.3 – Repre´sentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour O ; le rayon de coupure est rc = 1.4 bohr.
On observe sur ces trois figures l’ensemble des conditions de validite´ introduites
dans la section 1.5.2 du chapitre pre´ce´dent :
 L’amplitude de chaque pseudo-fonction φ˜j(r) est e´gale a` l’amplitude de la fonc-
tion φj(r) au-dela` du rayon d’augmentation et les amplitudes des pseudo-fonctions
φ˜j(r) et des projecteurs p˜j(r) sont raisonnablement du meˆme ordre de grandeur.
 Les pseudo-fonctions d’ondes φ˜j(r) pre´sentent un nombre de noeuds croissant a`
chaque nouvel ensemble de fonctions de base et de projecteurs rajoute´ pour chaque
moment angulaire.
La structure e´lectronique de l’atome de zirconium est [Ar]3d104s24p64d25s2 ; il
posse`de donc 2 e´lectrons de moins que l’atome de molybde`ne. On remarque que
l’allure des fonctions de base et des projecteurs est identique a` celle observe´e dans
le cas de l’atome de molybde`ne. Ce re´sultat n’est pas e´tonnant vu que les structures
e´lectroniques de ces deux atomes sont tre`s proches. A ce stade, les ensembles de
fonctions de base et de projecteurs propose´s pour chaque atome semblent corrects.
 Cependant, il est ne´cessaire de ve´rifier la correspondance entre les de´rive´es lo-
garithmiques de la pseudo-fonction d’onde de valence et de la fonction d’onde de

































Fig. 2.4 – Repre´sentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Al ; le rayon de coupure est rc = 1.8 bohr.
sur la figure 2.6 pour les atomes d’oxyge`ne (haut) et d’aluminium (bas) et sur la
figure 2.7 pour les atomes d’yttrium (haut) et de zirconium (bas). On observe
pour chaque atome une excellente correspondance des de´rive´es logarithmiques de
la fonction d’onde de valence tout e´lectrons |Ψ〉 et de la pseudo-fonction d’onde
de valence |Ψ˜〉 obtenue par la me´thode PAW. On peut toutefois remarquer une
le´ge`re diffe´rence entre les de´rive´es logarithmiques de |Ψ˜〉 et |Ψ〉 pour l = 0 dans
le cas de l’atome d’oxyge`ne et pour l = 1 dans les cas des atomes d’yttrium et
de zirconium. En pratique il serait possible de corriger ces e´carts en rajoutant des
e´tats non lie´s localise´s au voisinage des e´nergies pour lesquelles la diffe´rence est
observe´e, c’est a` dire ∼ 1 Ryd pour l’atome d’oxyge`ne. Cependant, les e´carts ob-
serve´s ici sont tre`s raisonnables et on ve´rifie la tendance e´nonce´e par Blo¨chl [57] et
Holzwarth et coll. [58] qui de´montrent que la plupart des pseudopotentiels ge´ne´re´s
par la me´thode PAW ne ne´cessitent pas plus de 2 ensembles de fonctions de base et
de projecteurs par moment angulaire pour que la pseudo-fonction d’onde de valence
|Ψ˜〉 soit en mesure de reproduire fide`lement les proprie´te´s physiques de la fonction
d’onde de valence |Ψ〉. En conclusion, la repre´sentation des composantes radiales































Fig. 2.5 – Repre´sentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Zr ; le rayon de coupure est rc = 2 bohr.
socie´es a` chaque moment angulaire de´montrent au premier ordre la validite´ des
pseudopotentiels PAW que nous avons synthe´tise´s pour chaque atome.
Cependant, les choix et approximations effectue´s au cours de la synthe`se d’un
pseudopotentiel ne constituent pas ne´cessairement un ensemble physiquement trans-
fe´rable dans une phase donne´e. Une discussion importante concerne le choix de
traiter ou non les orbitales 4s et 4p des atomes Y et Zr comme des e´tats de va-
lence dans le processus de synthe`se de leurs pseudopotentiels. En effet, Jansen [87]
a de´montre´ que, a` cause de la grande diffe´rence d’e´nergie entre l’oxyge`ne et les
e´tats (4s, 4p) de Zr, les recouvrements (hybridations) sont faibles dans la zircone
ZrO2. D’apre`s cette e´tude une description physique correcte de cette phase cristal-
line ne ne´cessiterait pas a` priori la description des e´tats 4s et 4p comme e´tats de
valence. Cet argument a e´te´ applique´ par Christensen et Carter pour e´tudier les
e´nergies des surfaces libres des polymorphes basse pression de ZrO2 [88] et l’inter-
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Fig. 2.6 – De´rive´es logarithmiques de |Ψ˜〉 et |Ψ〉 des atomes d’oxyge`ne (haut) et
d’aluminium (bas) pour l = 0 (s) et l = 1 (p).
face {(001)ZrO2 ||(101¯2)α−Al2O3}. [85]
Cependant, dans de pre´ce´dentes e´tudes concernant la phase YSZ par Stapper et
coll. [89] et les surfaces libres de YSZ par Ballabio et coll. [76], les e´tats (4s, 4p)
de Y et Zr ont e´te´ traite´s en tant qu’e´tats de valence. Dans notre syste`me nous
sommes inte´resse´s par la phase YSZ puisque nous voulons mode´liser et calculer les
e´nergies des interfaces du syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}. Nous avons donc choisi
de traiter les e´tats (4s, 4p) des atomes Y et Zr comme des e´tats de valence pour
construire leurs pseudopotentiels. Dans la section 2.3 nous de´montrerons que ce
choix est efficace pour de´crire de fac¸on satisfaisante les proprie´te´s structurales des
polymorphes basse pression de ZrO2 et de la phase bixbyite de Y2O3.
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Fig. 2.7 – De´rive´es logarithmiques de |Ψ˜〉 et |Ψ〉 des atomes d’yttrium (haut) et
de zirconium (bas) pour l = 0 (s), l = 1 (p) et l = 2 (d).
La troisie`me e´tape consiste a` de´terminer, graˆce a` des tests de convergence sur
l’e´nergie totale, quel compromis sur la valeur minimale de Ec et sur la densite´
de vecteurs k l’utilisateur peut choisir pour limiter le temps de calcul tout en
minimisant l’erreur syste´matique sur l’e´valuation de l’e´nergie totale.
2.2.3 Tests de convergence de l’e´nergie totale
Afin de de´terminer la densite´ de vecteurs k et l’e´nergie cine´tique de coupure per-
mettant une convergence correcte de l’e´nergie totale, nous avons calcule´ l’e´nergie de
l’e´tat fondamental de cinq structures cristallines simples pour diffe´rentes valeurs de
ces deux parame`tres. Notre objectif est de faire converger l’e´nergie totale de chaque
structure en dessous de 10−2 Ha/atome (0.2 eV/atome). Notons que pour les phases
cristallines dont le logiciel Abinit reconnaˆıt le groupe d’espace, la ge´ne´ration des
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1x1x1 2x2x2 4x4x4 8x8x8
Fig. 2.8 – Tests de convergence de l’e´nergie totale en fonction de l’e´nergie cine´tique
de coupure Ec (gauche) et de la taille du maillage de Monkhorst-Pack dans la zone
de Brillouin (droite) pour le cas particulier de la zircone cubique.
vecteurs k par la me´thode de Monkhorst-Pack [46] est limite´e a` la zone irre´ductible
de Brillouin c’est a` dire a` la zone de Brillouin re´duite par les ope´rations de syme´trie
autres que les translations5(rotations etc). Les tests de convergence sont illustre´s
par la figure 2.8 en fonction de l’e´nergie cine´tique de coupure Ec (gauche) et de
la taille du maillage de Monkhorst-Pack dans la zone de Brillouin (droite) pour
le cas particulier de la zircone cubique. Ces re´sultats de´montrent qu’une e´nergie
cine´tique de coupure de 15 Ha (≈ 408 eV) et une grille de Monkhorst-Pack [46]
2×2×2 (2 vecteurs k dans la zone irre´ductible de Brillouin pour cette phase) sont
suffisants pour faire converger correctement l’e´nergie totale en dessous de 10−2
Ha/atome. Nous limitons la repre´sentation des tests de convergence au cas de la
zircone cubique car les re´sultats sont identiques pour les autres phases cristallines
simples : α et κ-Al2O3, les phases monoclinique et te´tragonale de la zircone ZrO2
et la structure bixbyite de l’oxyde d’yttrium Y2O3. Pour ces phases le nombre
de vecteurs k de la zone irre´ductible de Brillouin correspondant a` un maillage de
Monkhorst-Pack [46] 2 × 2 × 2 est 2 et 1 pour les phases α et κ-Al2O3, 2 et 1
5Ces ope´rations forment le groupe ponctuel ; le groupe d’espace correspond au groupe ponctuel
augmente´ des ope´rations de translation.
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pour les phases monoclinique et te´tragonale de la zircone et 1 pour la phase bix-
byite de Y2O3. En pratique nous avons e´tudie´ les proprie´te´s structurales de toutes
les phases cristallines simples (pre´sente´es dans la section 2.3) avec ces parame`tres.
Cependant, a` partir de la section 2.4 nous pre´sentons les calculs des e´nergies des
surfaces libres (0001)α−Al2O3 , (100)YSZ et (111)YSZ. Pour (0001)α−Al2O3 nous avons
utilise´ une grille de Monkhorst-Pack 2×2×1 ; en effet, la pre´sence d’une couche de
vide dans la direction z permet de limiter la taille de la grille de Monkhorst-Pack
dans la direction normale a` la surface libre. Nous montrerons ensuite que l’e´tude
des e´nergies des surfaces libres (100)YSZ et (111)YSZ impose de cre´er des cellules de
grande dimension (∼ 100 atomes) pour lesquelles nous avons restreint le maillage
de la zone de Brillouin au point Γ en accord avec les e´tudes ante´rieures sur cette
phase [76, 89]. Pour les mode`les atomiques des interfaces, repre´sente´s par des su-
percellules de plusieurs centaines d’atomes, le maillage de la zone de Brillouin a e´te´
naturellement restreint au point Γ.
2.2.4 Relaxation des positions atomiques
Comme nous l’avons pre´cise´ dans la section 1.6 du chapitre pre´ce´dent, la re´sul-
tante des forces subies par chaque atome peut eˆtre de´termine´e a` l’aide du the´ore`me
de Hellmann-Feynman [60]. Il est donc possible de modifier les positions atomiques
de telle sorte que l’e´nergie totale du syste`me diminue6. Dans le cas des phases cris-
tallines simples e´tudie´es dans la section 2.3, les atomes ont e´te´ relaxe´s par un algo-
rithme de type Broyden-Fletcher-Goldfarb-Shanno (BFGS) [61] imple´mente´ dans
Abinit de telle sorte que l’amplitude de la re´sultante des forces subies par chaque
atome soit infe´rieure a` 10−4 Ha/(bohr.atome). Pour ces phases oxyde simples, la
relaxation des positions atomiques est couple´e a` la relaxation de la taille et de
la forme de la cellule, rendue possible par la prise en compte du groupe d’espace
dans Abinit. En effet, comme nous l’avons mentionne´ rapidement dans la note de
6Rappelons que l’e´nergie de l’e´tat fondamental est obtenue par la DFT pour un ensemble
de positions atomiques fixes ; la relaxation des atomes ne peut eˆtre effectue´e que lorsque le gaz
e´lectronique est dans son e´tat fondamental.
56
bas de page nume´ro 17 du chapitre 1, l’e´nergie du syste`me peut eˆtre diminue´e en
relaxant en plus des positions ioniques la ge´ome´trie de la maille ou de la cellule
c’est a` dire sa forme et ses dimensions. En pratique, la relaxation comple`te des
positions ioniques et de la ge´ome´trie de la structure ne sont valables que pour des
mailles cristallines dont la syme´trie est parfaitement de´finie c’est a` dire pour les-
quelles Abinit reconnaˆıt le groupe d’espace. C’est pourquoi a` partir de la section
2.4 seules les positions atomiques sont relaxe´es, la taille et la forme des cellules sont
des parame`tres constants.
2.3 Validation des pseudopotentiels PAW
Dans cette partie nous pre´sentons les calculs concernant les proprie´te´s structu-
rales des phases cristallines α and κ-Al2O3, les polymorphes basse pression de la
zircone ZrO2 et la structure bixbyite de l’oxyde d’yttrium Y2O3 pour de´montrer la
transfe´rabilite´ des pseudopotentiels que nous avons pre´sente´s dans la section 2.2.2.
Nous avons calcule´ pour chaque phase les parame`tres de maille et les positions
ioniques relaxe´es (on utilise la notation de Wyckoff [90] des positions ioniques dans
une maille cristalline) a` l’aide d’un algorithme de type Broyden-Fletcher-Goldfarb-
Shanno (BFGS) [61] imple´mente´ dans Abinit. Nous avons de plus affine´ l’e´nergie
de l’e´tat fondamental E de chaque structure en fonction du volume de la maille
cristalline V a` l’aide d’une e´quation d’e´tat de Murnaghan : [91]































ce qui permet d’obtenir le volume d’e´quilibre V0 et le module d’e´lasticite´ B0 ; P
est la pression. Dans ce cas, seuls les parame`tres de maille e´voluent et on fixe
les positions internes des atomes aux valeurs de´termine´es apre`s relaxation par la
me´thode BFGS.
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Fig. 2.9 – Repre´sentation de E en fonction de V (carre´s) et de l’affinement par
l’e´quation d’e´tat de Murnaghan (courbe) pour les phases α-Al2O3 et κ-Al2O3 dans
le cadre de la LDA (gauche) et de la GGA (droite).
La phase α-Al2O3 (aussi connue sous le nom de corindon) est le polymorphe de
l’oxyde d’aluminium le plus stable thermodynamiquement parlant a` basse pression.
Cette phase a e´te´ e´norme´ment mise a` profit pour la croissance de films minces
e´pitaxie´s en particulier sur les familles de plans (0001) ‘C-cut ’ et (101¯2) ‘R-cut ’.
Son groupe d’espace est R3¯c et sa structure cristalline peut eˆtre soit repre´sente´e
par une maille primitive rhomboe´drique contenant 10 atomes (2 unite´s mole´culaires
Al2O3) soit par une maille conventionnelle hexagonale contenant 30 atomes (6
unite´s mole´culaires Al2O3). La maille cristalline hexagonale conventionnelle est
forme´e de 6 plans d’oxyge`ne organise´s dans un empilement compact ...ABABAB...
dans la direction c, les ions aluminium occupant 2/3 des sites octae´driques. Dans
nos calculs nous avons choisi la position initiale de chaque atome dans la maille
rhomboe´drique d’apre`s les positions expe´rimentales propose´es par Wyckoff. [90]Les
parame`tres de la maille hexagonale, ah1, ah2 et ch, sont de´duits de ceux de la maille
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α-Al2O3 κ-Al2O3
arh αrh ah ch a0 b0/a0 c0/a0
LDA † 5.114 54.952 4.717 12.987 4.836 1.711 1.835
GGA † 5.214 54.942 4.808 13.241 4.912 1.707 1.855
LDA [81] 4.714 12.861
GGA [81] 4.792 13.077
LDA [98] 4.767 12.969
GGA [88] 4.813 13.131
Emp. [99] 4.773 12.990
Exp. [97] 4.7589 12.991
Exp. [100] 4.760 12.993
Exp. [90] 5.128 55.333 4.7628 13.0032
LDA [96] 4.804 1.7137 1.8435
Emp. [94] 4.770 1.731 1.874
Exp. [101] 4.8340 1.719 1.8480
Exp. [92] 4.69 1.744 1.891
Tab. 2.1 – Parame`tres relaxe´s des mailles rhomboe´drique et hexagonale de α-Al2O3
et de la maille orthorhombique de κ-Al2O3 (A˚), comparaison avec des re´sultats de
la litte´rature ; αrh est l’angle de la maille rhomboe´drique (degre´s).
rhomboe´drique, arh1, arh2 et arh3, par les relations suivantes : [97]
ah1 = arh1 − arh2 (2.8)
ah2 = arh2 − arh3 (2.9)
ch = arh1 + arh2 + arh3 (2.10)
avec arh = |arh1| = |arh2| = |arh3|, ah = |ah1| = |ah2| et ch = |ch|.
L’alumine peut exister sous forme de deux autres polymorphes me´tastables
a` basse pression : les phases κ et γ ; par souci de simplicite´ on s’inte´resse uni-
quement a` κ-Al2O3 dans la suite de ce travail. Cette phase peut eˆtre synthe´tise´e
par CVD et, a` cause de sa durete´, est employe´e comme reveˆtement de surface
pour les outils de coupe. [175] La structure cristalline de κ-Al2O3 est orthorhom-
bique, de groupe d’espace Pna21, avec 40 atomes (8 unite´s mole´culaires Al2O3)
dans la maille primitive. [92] Il y a quatre plans d’oxyge`ne par maille, organise´s
dans un empilement de type ...ABCABCABC..., dans lequel les atomes d’alumi-
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nium occupent des sites te´trae´driques ou des sites octae´driques. [93] La proportion
d’atomes Al re´partis sur ces deux sites n’est pas clairement e´tablie. En effet, Be-
lonoshko et coll. [94] ont propose´ un mode`le dans lequel, de fac¸on analogue a` la
structure α-Al2O3, 2/3 des sites octae´driques sont occupe´s par des atomes d’alumi-
nium tandis que, d’apre`s les e´tudes the´oriques de Yourdshahyan et coll., la struc-
ture la plus stable est une des neufs configurations possibles pour lesquelles les
atomes d’aluminium sont exclusivement dans des sites octae´driques. [95, 96] Par
souci de simplicite´ et de clarte´ nous avons choisi comme positions de de´part les
coordonne´es re´duites expe´rimentales propose´es par Smrcok et coll. a` l’issu d’un
affinement de Rietveld. [101] Par suite, tous les ions sont en position 4a avec les co-
ordonne´es (x1, y1, z1) pour Al et (x2, y2, z2) pour O avec les ope´rations de syme´trie
(x, y, z;−x,−y, z + 1/2;x+ 1/2,−y + 1/2, z;−x+ 1/2, y + 1/2, z + 1/2).
Les parame`tres relaxe´s des mailles rhomboe´drique et hexagonale de α-Al2O3
ainsi que ceux de la maille orthorhombique de κ-Al2O3 sont re´sume´s dans le ta-
bleau 2.1. Les parame`tres de maille de la phase orthorhombique κ-Al2O3 sont note´s
a0, b0 et c0. Les courbes E(V ) de ces deux polymorphes sont pre´sente´es sur la fi-
gure 2.9 pour les fonctionnelles LDA (gauche) et GGA (droite) ; les parame`tres
affine´s des e´quations d’e´tat de Murnaghan sont re´capitule´s dans le tableau 2.2. On
remarque imme´diatement que notre approche ab initio reproduit fide`lement la sta-
bilite´ relative de ces phases puisque a` basse pression la phase me´tastable κ-Al2O3
se transforme en α-Al2O3 a` partir de 1000 K. [94]
On s’inte´resse ensuite a` l’oxyde de zirconium, un mate´riau important pour ses
nombreuses applications en optique, me´canique et reveˆtements thermiques. Nous
conside´rons les phases basse pression de la stœchiome´trie ZrO2. De 0 a` 1400 K,
ZrO2 est stable sous forme monoclinique (‘m’ ; cette phase est couramment appele´e
baddele´yite) de groupe d’espace P21/c ; [105] entre 1400 et 2650 K, la phase stable
est de ge´ome´trie te´tragonale (‘t’), de groupe d’espace P42/nmc ; [106] finalement
au-dela` de 2650 K et jusqu’a` son point de fusion, sa maille cristalline stable est
de ge´ome´trie cubique (‘c’), de groupe d’espace Fm3¯m. [107] Nous de´crivons ces





0 V0 B0 B
′
0
LDA † 8.38 260 4 8.84 239 4.3
GGA † 8.90 223 4.2 9.4 206 4.4
LDA [98] 8.51 244 4.305
GGA [98] 246
LDA [81] 239
LDA [102] 8.36 257 4.05
Exp. [103] 8.53 254.4 4.275
LDA [93] 8.801 251.8
Emp. [94] 8.36 259.5 8.802 229.2
Exp. [104] 8.977
Tab. 2.2 – Parame`tres de l’e´quation d’e´tat de Murnaghan, V0 (A˚
3/atome), B0
(GPa) et B′0, pour α-Al2O3 et κ-Al2O3 en LDA et GGA ; comparaison avec des
donne´es de la litte´rature.
mole´culaires ZrO2).
Les parame`tres de maille relaxe´s de ces phases sont pre´sente´s dans le tableau
2.3.
Le tableau 2.4 pre´sente les parame`tres affine´s de l’e´quation d’e´tat de Murnaghan
pour chaque phase dont les courbes repre´sentatives E(V ) sont pre´sente´es sur la
figure 2.10 pour les fonctionnelles LDA (gauche) et GGA (droite). Nos calculs
reproduisent parfaitement la stabilite´ relative de ces phases en LDA comme en
GGA et les parame`tres affine´s sont en excellent accord avec les re´sultats de la
litte´rature.
Nous de´crivons finalement les proprie´te´s structurales de la phase bixbyite de
Y2O3, de ge´ome´trie cubique centre´e et de groupe d’espace Ia3¯. Cette structure
peut eˆtre de´crite par une maille cubique conventionnelle contenant 80 atomes et de
parame`tre de maille a = 10.604 A˚ [90] ou par une maille primitive de 40 atomes
et de parame`tre de maille a′ = a
√
3/2. Dans cette e´tude, nous avons conside´re´ la
maille primitive qui pre´sente deux sites non e´quivalents pour les atomes Y ; un site
8a pour YI de coordonne´es (1/4, 1/4, 1/4) et un site 24d pour YII de coordonne´es
(u, 0, 1/4). Les atomes d’oxyge`ne sont en position 48e de coordonne´es (x, y, z). Le
tableau 2.5 pre´sente les parame`tres affine´s de l’e´quation de Murnaghan, le pa-
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m
a b/a c/a β
LDA † 5.085 1.020 1.025 99.31
GGA † 5.191 1.008 1.030 99.22
LSDA [84] 5.136 1.020 1.029 99.43
GGA [84] 5.235 1.012 1.034 99.64
GGA [88] 5.14 1.021 1.025 99.43
GGA [108] 5.19 1.0116 1.031
Exp. [107] pour m 5.1505 1.0119 1.0317 99.230
t c
a c/a dz a
LDA † 5.046 1.029 0.049 5.02
GGA † 5.104 1.020 0.050 5.11
LSDA [84] 5.086 1.013 0.040 5.082
GGA [84] 5.167 1.025 0.051 5.164
GGA [88] 0.044
GGA [108] 5.105 1.028 0.057
Exp. [106] pour t et [90] pour c 5.15 1.02 0.065 5.07
Tab. 2.3 – Parame`tres de maille relaxe´s des phases m-, t- et c-ZrO2 (A˚), compa-
raison avec des re´sultats de la litte´rature ; β est l’angle de la phase monoclinique
(degre´s) et dz est la distorsion te´tragonale des atomes d’oxyge`ne dans la direction
c.
rame`tre de maille relaxe´ et les positions internes de YII et O.
L’ensemble de toute cette e´tude de´montre clairement la capacite´ de nos pseu-
dopotentiels a` reproduire les proprie´te´s structurales des phases simples a` la base
de nos syste`mes d’interfaces. Les re´sultats obtenus sur les parame`tres de maille
the´oriques relaxe´s de´montrent une bonne cohe´rence vis a` vis des re´sultats de
la litte´rature the´orique et expe´rimentale. On ve´rifie en particulier et de fac¸on
presque syste´matique une sous-estimation (respectivement une sur-estimation) des
parame`tres de maille the´oriques relaxe´s par rapport aux parame`tres expe´rimentaux
dans le cadre de la LDA (respectivement de la GGA) pour l’ensemble des six phases
cristallines mode´lise´es. Cette tendance, tre`s connue dans la litte´rature, est parti-
culie`rement bien illustre´e par les travaux de Filippi et coll. qui pre´sentent une
comparaison des parame`tres de maille the´oriques de Si, Ge et GaAs en fonction de
l’approximation utilise´e pour la fonctionnelle d’e´change-corre´lation. [109]
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Fig. 2.10 – Repre´sentation de E en fonction de V (carre´s) et de l’affinement par
l’e´quation d’e´tat de Murnaghan (courbe) pour les phases ‘m’, ‘t’ et ‘c’ de ZrO2
dans le cadre de la LDA (gauche) et de la GGA (droite).
Dans la prochaine section, nous pre´sentons d’abord les cellules e´le´mentaires
mode`les utilise´es pour simuler la surface libre (0001) de α-Al2O3 ainsi que les
surfaces libres (100) et (111) de YSZ. Nous exposons ensuite la de´marche suivie
pour construire une supercellule mode`le de chaque interface expe´rimentale. Nous
de´taillons enfin la me´thode de calcul des e´nergies des interfaces (1), (2) et (3) a`
partir de ces supercellules pour aboutir a` une discussion sur ces re´sultats originaux.
2.4 Energies des interfaces (1), (2) et (3)
Afin de calculer les e´nergies des interfaces (1), (2) et (3) nous avons construit
des supercellules pour mode´liser chacune d’entre elles a` l’e´chelle atomique. Une
supercellule d’interface correspond en fait a` l’association de deux supercellules :
une mode´lisant le substrat (0001)α−Al2O3 et une autre mode´lisant une des couches
e´pitaxie´es (100)YSZ ou (111)YSZ. Les supercellules d’interfaces sont des paralle´le´pi-
pe`des de´finis de telle sorte que l’interface mode´lise´e soit un plan perpendiculaire a`
la direction z. Cependant, avant de proposer une supercellule mode`le pour chaque
interface expe´rimentale, nous allons de´finir des cellules e´le´mentaires a` la base des
supercellules du substrat et des couches. Ces cellules seront reproduites dans le plan
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LDA † LDA [89]
m t c m t c
V0 11.25 10.78 10.53 11.68 11.13 10.91
B0 203 225 273 185 197 268
B
′
0 2.4 4.7 4.3 1.8 5.0 3.6
GGA † GGA [108]
m t c m t c
V0 11.92 11.42 11.10 12 11.4 11.13
B0 182 192 238 218.26 226.08 236.57
B
′




[107] 11.64 [106] 10.86 [90]
B0






Tab. 2.4 – Parame`tres de l’e´quation d’e´tat de Murnaghan, V0 (A˚
3/atome), B0
(GPa) et B′0 pour les phases m-, t-, et c-ZrO2 ; comparaison avec des re´sultats de
la litte´rature.
(x,y) et solidarise´es dans la direction z pour de´finir chaque supercellule mode`le d’in-
terface. La validite´ physique de chaque cellule e´le´mentaire est ve´rifie´e par l’e´tude des
e´nergies des surfaces libres correspondantes : (0001)α−Al2O3 , (100)YSZ et (111)YSZ.
Nous introduisons a` pre´sent les cellules e´le´mentaires mode`les et les e´nergies des
surfaces libres (0001)α−Al2O3 , (100)YSZ et (111)YSZ qui leur sont associe´es.
YII O
a V0 B0 B
′
0 −u (x, y, z)
LDA † 10.481 14.31 160 4.4 0.0326 (0.3904,0.1512,0.3798)
GGA † 10.662 15.15 140 4.5 0.0327 (0.3906,0.1516,0.3799)
LDA [89] 10.483 143 3.9 0.0327 (0.3905,0.1518,0.3803)
Exp. [90] 10.604 0.0314 (0.3890,0.1500,0.3770)
Tab. 2.5 – Parame`tre de maille relaxe´ a (A˚) ; parame`tre de l’e´quation d’e´tat de
Murnaghan, V0 (A˚
3/atome), B0 (GPa) et B
′
0 ; coordonne´es relaxe´es de Wyckoff de
YII et O pour la structure bixbyite de Y2O3 ; comparaison avec d’autres re´sultats
de la litte´rature.
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2.4.1 Cellules e´le´mentaires et e´nergie de la surface libre (0001)α−Al2O3
Plusieurs e´tudes the´oriques concernant les calculs des e´nergies des surfaces stœ-
chiome´triques et non stœchiome´triques de (0001)α−Al2O3 ont e´te´ rapporte´es dans
la litte´rature. [99, 117–122] Dans notre e´tude nous focalisons notre attention sur
la surface stœchiome´trique de (0001)α−Al2O3 ; ce choix n’est pas restrictif car il a
e´te´ de´montre´ que cette surface, termine´e par un plan d’atomes d’aluminium, est la
plus stable dans un tre`s large intervalle de PO2 . [119, 123] De plus, de pre´ce´dentes
e´tudes ab initio [81] ont montre´ qu’une e´paisseur de vide de 10 A˚ est suffisante
ce qui permet de s’affranchir d’une e´tude de convergence de γ(0001) en fonction
de l’e´paisseur de vide. Nous avons cependant e´tudie´ la convergence de γ(0001) en
fonction de l’e´paisseur de solide N soit 9, 12, 15 et 18 couches atomiques.
Unrelaxed † Relaxed † Relaxed [81]
N LDA GGA LDA GGA LDA GGA
9 4.14 3.63 2.08 1.64 2.02 1.50
12 4.22 3.69 2.14 1.71
15 4.26 3.73 2.12 1.72 2.12 1.59
18 4.26 3.73 2.12 1.72
21 2.12 1.59
27 2.12 1.59
Tab. 2.6 – Calcul de l’e´nergie de surface libre non relaxe´e et relaxe´e de
(0001)α−Al2O3 , γ(0001) (J/m
2), en fonction de N pour N = 9, 12, 15, 18 couches
atomiques.
En premie`re approximation on souhaiterait mettre en application la me´thode
simple de calcul de l’e´nergie de surface libre introduite dans la section 2.2.1 de
ce chapitre. Cependant, Boettger a de´montre´ que cette me´thode est susceptible
de produire des re´sultats inexacts car a` la de´pendance de γ(hkl) en fonction de N
s’ajoute la de´pendance de ∆E‘bulk’ en fonction de N . Cet auteur a donc propose´ la







′)− E‘slab’(N ′ −∆N) (2.12)
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avec N ′ le nombre de couches pour lequel la valeur de ∆E‘slab’ est suffisamment
converge´e de telle sorte que γ(hkl) soit uniquement une fonction de N . Ainsi, dans
cette approche, le terme ∆E‘bulk’(N) de l’e´quation (2.4) est remplace´ par ∆E‘slab’(N
′)
dans l’e´quation (2.11), ce qui re´duit l’e´tude de la convergence de γ(hkl) en fonction
de N a` des calculs sur des ‘slabs’. Par souci de comparaison avec de pre´ce´dents
re´sultats ab initio sur le syste`me (0001)α−Al2O3 , [81] nous avons utilise´ la me´thode
de Boettger pour de´terminer l’e´nergie de cette surface libre.
Les re´sultats de cette e´tude, pre´sente´s dans le tableau 2.6, sont en excellent ac-
cord avec ceux de Siegel. [81] On peut remarquer une diffe´rence absolue proche de 2
J/m2 entre les e´nergies des surfaces libres relaxe´es et non relaxe´es. Ce re´sultat est la
conse´quence de la relaxation des plans atomiques de la surface (0001) de α−Al2O3
dans la direction z. Le tableau 2.7 pre´sente la relaxation moyenne des plans du
‘slab’ dans la direction z par rapport a` leur position de re´fe´rence dans le ‘bulk’.
Nous avons de´termine´, de fac¸on cohe´rente avec les pre´ce´dentes e´tudes ab initio, que
la relaxation du plan Al en surface du ‘slab’ est proche de 80% ce qui induit la for-
mation d’une hybridation de type sp2 caracte´ristique de cette surface libre. Cette
importante modification de la configuration atomique au voisinage de la surface
libre induit une augmentation importante de la densite´ e´lectronique conduisant a`
une e´nergie de surface plus faible dans le cas relaxe´ que dans le cas non relaxe´.
Notre e´tude de´montre que au moins 15 couches atomiques sont ne´cessaires pour
faire converger correctement γ(0001) mais on observe cependant des re´sultats raison-
nables pour une e´paisseur de 9 couches atomiques. Ce re´sultat est tre`s inte´ressant
puisqu’il offre la possibilite´ de limiter le nombre d’atomes pour mode´liser un sub-
strat (0001)α−Al2O3 dans la direction z d’une supercellule mode`le ; nous verrons
dans la suite de ce travail que le compromis qualite´ physique - efficacite´ des calculs
a e´te´ particulie`rement de´licat a` de´terminer pour des raisons intrinse`ques a` notre
syste`me.
Nous introduisons a` pre´sent les cellules e´le´mentaires mode`les de la phase YSZ
permettant de de´finir les surfaces libres (100)YSZ et (111)YSZ pour en de´duire les
e´nergies correspondantes.
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LDA † GGA † LDA [81]
9 12 15 18 9 12 15 18 15
Al −O -87 -84 -83 -83 -93 -83 -84 -85 -83
O − Al 5 5 5 5 4 6 6 6 3
Al − Al -52 -44 -44 -46 -51 -46 -51 -45 -46
Al −O 23 20 18 19 24 21 21 22 19
O − Al 23 6 5 4 24 6 5 6 4
Tab. 2.7 – Relaxation moyenne des plans atomiques dans la direction [001] de α-
Al2O3 exprime´e en pourcentage des distances de re´fe´rence entre les plans du ‘bulk ’
pour N = 9, 12, 15, 18 couches atomiques.
2.4.2 Cellules e´le´mentaires et e´nergies des surfaces libres (100)YSZ et
(111)YSZ de YSZ
Nous conside´rons maintenant les surfaces libres (100) et (111) de YSZ. Nous
avons suivi la de´marche propose´e par Stapper et coll. [89] et Ballabio et coll. [76]
pour construire des structures de ‘bulk’ et de ‘slab’. La phase YSZ est une solution
solide de Y2O3 dans ZrO2, de groupe d’espace Fm3¯m (comme c-ZrO2). La sub-
stitution des atomes Zr par les atomes Y s’accompagne d’une cre´ation de lacunes
d’oxyge`ne comme le montre l’e´quation bilan suivante :
Y2O3
ZrO2−−−→ 2YZr + 3OxO + V 2+O (2.13)
ce qui implique que pour deux atomes d’yttrium en substitution sur le sous re´seau
des atomes de zirconium une lacune d’oxyge`ne V2+O est cre´e´e pour maintenir la
neutralite´ e´lectronique du cristal.
La construction de cellules e´le´mentaires mode`les pour cette phase de´pend de deux
parame`tres :
• (i) La taille de la cellule doit eˆtre assez importante pour simuler correctement
la re´partition des atomes Y (qui substituent des atomes du sous re´seau Zr) et des
lacunes d’oxyge`ne (V2+O ) pour un pourcentage de dopage molaire donne´ en Y2O3.
• (ii) L’e´nergie de l’e´tat fondamental de´pend de la position relative des atomes Y
et des lacunes V2+O ce qui implique que leur re´partition ne peut pas eˆtre choisie de
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manie`re ale´atoire. La re´partition optimale des atomes Y et des lacunes d’oxyge`ne
de´pend de la composition chimique c’est a` dire du taux de dopage. Les travaux
the´oriques de Stapper et coll. ont montre´ en particulier, que pour un taux de
dopage e´gal a` 14% molaire en Y2O3, la configuration la plus stable est celle pour
laquelle les lacunes d’oxyge`ne sont en position de second plus proche voisin par
rapport aux atomes Y. [89]
Nous avons choisi un taux de dopage de 10% molaire par souci de cohe´rence avec
les travaux de Bachelet et coll. [23] Ce taux de dopage e´tant relativement proche de
celui pris en compte dans les travaux de Stapper et coll. [89], nous avons construit
les cellules e´le´mentaires mode`les de la phase YSZ en appliquant la meˆme de´marche
que celle introduite par ces auteurs. Par conse´quent, les positions des atomes Y et
des lacunes d’oxyge`ne sont choisies de telle sorte que deux lacunes ne puissent pas
se trouver plus proches l’une de l’autre que troisie`me plus proches voisines ; deux
atomes Y peuvent eˆtre plus proches voisins mais un atome Y ne peut pas se trouver
a` moins d’une position de second plus proche voisin d’une lacune d’oxyge`ne. La
cellule repre´sentant le ‘bulk’ de YSZ pour la surface (100)YSZ est compose´e de 4
plans (Zr,YZr) et 5 couches atomiques (O,V
2+
O ) dans la direction [100] (N = 9),
pour un total de 93 atomes (26 Zr, 61 O, 6 YZr et 3 V
2+
O ). Les dimensions de cette
cellule sont δx = δy = δz = 2aYSZ, pour lesquelles le parame`tre de maille est de´duit
de la relation expe´rimentale e´tablie par Pascual et Du´ran, [125] aYSZ = a0+0.003x,
avec x le pourcentage molaire en Y2O3. En prenant pour a0 les valeurs du tableau
2.3 et en choisissant x = 0.1, nous obtenons aYSZ = 5.05 A˚ et aYSZ = 5.14 A˚ pour les
fonctionnelles LDA et GGA respectivement. La cellule repre´sentant le ‘bulk’ de la
surface (111)YSZ est construite avec 3 plans atomiques (Zr,YZr) et 6 plans atomiques
(O,V2+O ) dans la direction [111] (N = 9) pour un total de 140 atomes (40 Zr, 92 O, 8
YZr et 4 V
2+
O ). Les dimensions de la cellule sont δx = 2
√





3aYSZ. Les valeurs de aYSZ sont bien entendu identiques au cas pre´ce´dent.
A partir de ces cellules de ‘bulk’ nous avons de´duit des ‘slabs’ en introduisant
une couche de vide de 10 A˚ dans la direction z. De manie`re cohe´rente avec le




LDA GGA LDA GGA
2.79 † 2.26 † 1.30 † 0.93 †
Relaxed
γ(100) γ(111)
LDA GGA LDA GGA
1.71 † 1.07 † 1.17 † 0.75 †
1.75 [76] 1.04 [76]
Tab. 2.8 – Energies des surfaces libres de YSZ, γ(100) et γ(111), non relaxe´es et
relaxe´es (J/m2).
des surfaces stœchiome´triques ce qui implique que les cellules sont termine´es par
un plan d’oxyge`ne. Cependant, dans le cas de la cellule (100)YSZ, cette hypothe`se
implique que la moitie´ des atomes de chaque surface libre du ‘slab’ soit supprime´e.
Nous avons place´ une lacune d’oxyge`ne au niveau de chaque surface libre. Les
e´nergies des surfaces libres (100) et (111) de YSZ, calcule´es en appliquant l’e´quation
(2.4), sont pre´sente´es dans le tableau 2.8 ; les aires des surfaces libres (100)YSZ et
(111)YSZ sont respectivement S = 8a
2
YSZ and S = 8
√
3a2YSZ.
Nous trouvons un tre`s bon accord entre nos re´sultats et ceux de Ballabio et coll.
pour la valeur relaxe´e de γ(100), mais on observe une petite diffe´rence pour γ(111) ; ce
re´sultat peut s’interpre´ter simplement par la diffe´rence entre les me´thodes utilise´es
pour relaxer les structures : BFGS dans notre cas (seules les positions atomiques
sont relaxe´es) et une combinaison entre la dynamique mole´culaire a` tempe´rature
finie de type Car-Parinello [47] (pour relaxer les positions atomiques) et la me´thode
BFGS (pour optimiser la ge´ome´trie des cellules) dans la re´fe´rence [76]. Plus im-
portant cependant, on remarque une diffe´rence non ne´gligeable entre les e´nergies
des surfaces libres relaxe´es et non relaxe´es : ∼1.2 J/m2 pour γ(100) et ∼0.2 J/m2
pour γ(111), avec une relaxation moyenne du plan d’oxyge`ne de surface de l’ordre de
∼25% et ∼8%, respectivement. Cette tendance est cohe´rente avec la nature meˆme
des surfaces libres puisque la surface (111) qui correspond a` une famille de plans
beaucoup plus denses que celle de la surface (100) est moins susceptible de relaxer.
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Nous conside´rons maintenant les supercellules mode`les des interfaces (1), (2) et
(3) du syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}, construites a` partir des cellules e´le´mentaires
introduites dans les sections pre´ce´dentes.
2.4.3 Supercellules mode`les des interfaces (1), (2) et (3)
La construction des supercellules mode`les des interfaces (1), (2) et (3) implique
d’assembler plusieurs cellules e´le´mentaires dans le plan (x,y) de fac¸on a` minimi-
ser la diffe´rence de parame`tre de maille au niveau de l’interface. Il convient de
construire une supercellule dont le nombre d’atomes ne soit pas trop e´leve´ de telle
sorte que les calculs soient re´alisables. Cependant, les structures doivent eˆtre assez
larges dans le plan (x,y) pour que le de´saccord de parame`tre de maille entre la su-
percellule mode´lisant la couche et la supercellule mode´lisant le substrat ne de´passe
pas quelques pourcents dans la direction x comme dans la direction y.
En pratique, maintenir la diffe´rence de parame`tre de maille en dessous de quelques
pourcents implique de construire des supercellules contenant jusqu’a` plus de 600
atomes pour une e´paisseur de 15 couches atomiques pour le substrat ce qui conduit
a` des calculs ab initio bien trop ‘gourmands’ en me´moire et en temps. Afin de
re´duire la taille de chaque supercellule mode`le nous avons choisi de fixer l’e´paisseur
du substrat α-Al2O3 a` 9 couches atomiques dans la direction z. Bien que l’e´nergie
de surface libre γ(0001) ne soit pas totalement converge´e dans ce cas (cf tableau 2.6)
on peut conside´rer que cette e´paisseur est tout de meˆme suffisante pour simuler
correctement le substrat dans notre mode`le. En pratique, il ne faut pas oublier que
nous allons comparer les e´nergies d’interfaces calcule´es a` partir de supercellules
mode`les dont l’e´paisseur de substrat est la meˆme ce qui signifie que les erreurs
syste´matiques sur l’e´nergie de chaque structure ne change en rien leur comparai-
son au bout du compte. Les de´tails concernant la ge´ome´trie des trois syste`mes
sont donne´s dans le tableau 2.9 ; dans tous les cas les de´saccords des parame`tres de
maille sont infe´rieurs a` ∼4% ce qui est tre`s raisonnable. La distance entre la couche
et le substrat dans la direction z a e´te´ fixe´e en supposant que le plan d’oxyge`ne
de surface de YSZ puisse eˆtre positionne´ ou` le plan d’oxyge`ne de α-Al2O3 se serait
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(1)
Ncx = 3 Ncy = 1
na = 519
Nsx = 4 Nsy = 2
ǫcx = 3.93 ǫcy = −3.30
ǫsx = −3.64 ǫsy = 3.53
(2)
Ncx = 1 Ncy = 3
na = 519
Nsx = 2 Nsy = 4
ǫcx = −3.30 ǫcy = 3.93
ǫsx = 3.53 ǫsy = −3.64
(3)
Ncx = 1 Ncy = 2
na = 550
Nsx = 3 Nsy = 3
ǫcx = −0.45 ǫcy = −0.46
ǫsx = 0.46 ǫsy = 0.47
Tab. 2.9 – De´saccords des parame`tres de maille ǫ par rapport aux parame`tres
de re´fe´rence des ‘bulks’ (%) et nombre total d’atomes na pour chaque mode`le
d’interface. Ncx et Nsx, Ncy et Nsy, correspondent respectivement au nombre de
cellules de couche et de substrat dans les directions x et y.
trouve´ dans le cas d’une structure ‘bulk’.
La figure 2.11 introduit une repre´sentation sche´matique des orientations rela-
tives de la couche YSZ et du substrat α-Al2O3 pour chaque interface (gauche) ainsi
qu’un mode`le de sphe`res dures repre´sentant une vue late´rale de chaque interface
(droite).
Nous avons limite´ le nombre total d’ondes planes a` prendre en compte dans
le calcul en construisant les supercellules de telle sorte que leur re´pe´tition dans la
direction z soit effectue´e sans pre´sence de vide. Le compromis entre la taille des
supercellules mode`les et le choix de cette ge´ome´trie particulie`re sont indispensables
pour que la me´moire totale utilise´e par le code et le temps de calcul ne soient pas
trop e´leve´s.
Nous verrons dans la suite de ce chapitre la contrainte particulie`re impose´e par
ce choix sur notre de´marche de calcul et de comparaison des e´nergies d’interfaces
γint(1), γint(2) et γint(3). Dans la prochaine section, nous introduisons la me´thode de
calcul des e´nergies des interfaces (1), (2) et (3).
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Fig. 2.11 – Gauche : orientations cristallographiques relatives et dimensions des
cellules e´le´mentaires α-Al2O3 et YSZ (en pointille´s) dans les directions x et y pour
chaque interface mode`le. Pour le mode`le de l’interface (3), les orientations cristal-
lographiques [100] et [010] de YSZ sont en dehors du plan (x,y) de l’interface et
sont repre´sente´es en pointille´s. Droite : vue late´rale des supercellules des interfaces
(1), (2) et (3). Les atomes Y et Zr sont en blanc, les atomes d’oxyge`ne sont en bleu
clair et les atomes d’aluminium sont en violet. Les directions cristallographiques
sont celles de la phase YSZ.
2.4.4 Me´thode de calcul des e´nergies des interfaces (1), (2) et (3)
L’e´nergie totale Eint d’une supercellule d’interface donne´e peut eˆtre relie´e au
travail ide´al d’adhe´sion entre la couche et le substrat Wad :
Wad =




avec Es et Ec les e´nergies totales des supercellules mode`les du substrat et de la
couche et S l’aire de l’interface. Wad peut s’exprimer en fonction des e´nergies d’in-
terfaces et de surfaces avec :
Wad = 2γs + 2γc − γint − γint′ , (2.15)
en notant γs = γα−Al2O3 = γ(0001), γc = γYSZ = γ(100) pour les interfaces (1) et (2)
et γc = γYSZ = γ(111) pour l’interface (3) ; γint′ est l’e´nergie d’interface qui re´sulte
de l’absence de vide dans la re´pe´tition pe´riodique de chaque supercellule mode`le
dans la direction z. Les parame`tres de l’e´quation (2.15) lie´s a` la ge´ome´trie des
supercellules sont sche´matise´s sur la figure 2.12.
Fig. 2.12 – Illustration de la ge´ome´trie du syste`me mode`le et des e´nergies d’inter-
faces prises en compte : supercellule reproduite pe´riodiquement dans la direction z
(a) avec une couche de vide (b) sans couche de vide.
Notre de´marche conduit a` prendre en compte le terme γint′ . Le proble`me est
que cette quantite´ n’est pas de´ductible de nos re´sultats ante´rieurs et que son calcul
direct imposerait d’utiliser une ge´ome´trie comme celle de gauche sur la figure 2.12
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ce qui serait illogique vu que nous avons choisi de ne pas de´velopper cette me´thode
pour γint(1), γint(2) et γint(3). Nous proposons une ide´e tre`s simple pour sortir de cette
impasse. En effet on conside`re que l’e´nergie d’interface forme´e entre deux surfaces
solides est au plus e´gale a` la somme des e´nergies des surfaces libres associe´es soit :
γint′ ≤ γ(0001) + γYSZ. (2.16)
En combinant maintenant les e´quations (2.14), (2.15) et (2.16) on obtient une borne
infe´rieure pour l’e´nergie d’interface :
γint ≥ Eint − (Es + Ec)
S
+ γ(0001) + γYSZ. (2.17)
et par extension avec l’e´quation (2.16) on peut borner un intervalle dans lequel se
trouve la valeur de l’e´nergie d’interface :
Eint − (Es + Ec)
S
+ γ(0001) + γYSZ ≤ γint ≤ γ(0001) + γYSZ. (2.18)
La de´marche que nous venons de pre´senter permet de comparer des intervalles de
valeurs re´elles afin de de´terminer quelle interface est la plus stable du point de vue
thermodynamique. Cependant, a` cause des de´saccords des parame`tres de maille (cf.
tableau 2.9), le substrat et les couches sont sous contrainte et les valeurs de γYSZ
et γ(0001) doivent eˆtre recalcule´es en tenant compte de ces nouveaux parame`tres
ge´ome´triques ; ces grandeurs sont regroupe´es dans le tableau 2.10 de la prochaine
section.
En pratique, le temps total de calcul a e´te´ limite´ en fixant la position de tous les
atomes dans chaque supercellule. Par conse´quent nous pre´senterons dans la suite
de ce travail des e´nergies d’interfaces non relaxe´es. Ce choix est dans une certaine
mesure impose´ par la re´alite´ pratique des calculs qui n’auraient sans doute pas
aboutis en un temps raisonnable sans cette condition.
Nous avons rencontre´ de grandes difficulte´s pour faire converger l’e´nergie totale
des supercellules dans le cas particulier de l’approximation GGA. Ce proble`me est
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tre`s probablement lie´ au positionnement relatif des atomes au niveau de chaque
interface mode`le. Notre de´marche est de ce point de vue contraignante e´tant donne´
que nous avons choisi d’une part de fixer la position du plan d’oxyge`ne infe´rieur de
la couche mode´lisant la phase YSZ a` la coˆte (selon la direction z normale au plan
de l’interface) du plan d’oxyge`ne de la phase α−Al2O3 dans le cas d’une structure
‘bulk’ et d’autre part de fixer les positions atomiques. Par conse´quent, l’inte´raction
des densite´s e´lectroniques peut eˆtre artificiellement contrainte (au moins locale-
ment) au niveau des interfaces. La fonctionnelle GGA e´tant intrinse`quement plus
sensible aux fluctuations spatiales de la densite´ e´lectronique, on peut comprendre
que la relaxation des degre´s de liberte´ e´lectroniques soit plus de´licate dans ces
conditions. Cette tendance est plus prononce´e pour les interfaces mode`les (1) et
(2) que pour l’interface (3). Cet effet est logique vu que l’interface (3) est d’une
part favorise´e cristallographiquement vis-a`-vis des interfaces (1) et (2) [23] et que
d’autre part les contraintes impose´es aux parame`tres de maille des supercellules
mode`les de ces deux interfaces sont beaucoup plus importantes que celles subies
par les parame`tres de maille de la supercellule mode`le de l’interface (3) (cf. ta-
bleau 2.9). La relaxation des degre´s de liberte´ e´lectroniques (et par conse´quent la
convergence de l’e´nergie totale des supercellules) est plus de´licate pour les inter-
faces mode`les (1) et (2) que pour l’interface (3).
L’e´nergie de chaque supercellule mode`le a e´te´ calcule´e, dans l’approximation LDA,
en utilisant la version paralle`le de Abinit et 252 processeurs, ce qui repre´sente
environ 480 Gb de me´moire pour chaque structure. La convergence de l’e´nergie
totale de chaque structure ne peut eˆtre satisfaite qu’apre`s un mois de calcul dans
le meilleur des cas. Au bilan, l’obtention des re´sultats pre´sente´s dans la section
suivante a ne´cessite´ au total quatre mois de calculs.
Nous introduisons a` pre´sent les valeurs des e´nergies des surfaces libres sous
contrainte et non relaxe´es de YSZ et (0001)α−Al2O3 ainsi que l’intervalle de chaque
e´nergie d’interface dans l’approximation LDA suivis par une discussion sur ces
re´sultats originaux.
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2.5 Re´sultats et discussion
Les valeurs des e´nergies des surfaces libres sous contrainte et non relaxe´es de
YSZ et (0001)α−Al2O3 sont pre´sente´es dans le tableau 2.10 ; la me´thode de calcul
est strictement la meˆme que dans les sections 2.4.1 et 2.4.2.
Interface (1) Interface (2) Interface (3)
γ(100) γ(100) γ(111)
2.75 2.75 1.25
N γ(0001) γ(0001) γ(0001)
9 4.06 4.14 4.11
12 4.12 4.20 4.20
15 4.12 4.20 4.24
18 4.12 4.20 4.24
Tab. 2.10 – Energies des surfaces libres non relaxe´es des syste`mes YSZ et
(0001)α−Al2O3 sous contrainte (J/m
2) en LDA.
On peut remarquer que pour les couches comme pour les substrats, les e´nergies
des surfaces libres non relaxe´es sous contrainte sont toujours strictement infe´rieures
aux valeurs non relaxe´es pre´sente´es dans les sections 2.4.1 et 2.4.2 correspondant a`
des ‘slabs’ et ‘bulks’ sans contrainte (cf. tableau 2.6 et tableau 2.8). Cette tendance
est lie´e a` la fois a` l’e´volution de l’aire de la surface libre qui est en contraction
ou dilatation (voir tableau 2.9) et la modification de la densite´ e´lectronique. En
appliquant l’e´quation (2.18) et les parame`tres du tableau 2.10 nous obtenons dans
l’approximation LDA :
4.48 ≤ γint(1) ≤ 6.81 (J.m-2), (2.19)
4.41 ≤ γint(2) ≤ 6.89 (J.m-2), (2.20)
2.86 ≤ γint(3) ≤ 5.36 (J.m-2). (2.21)
Nos calculs de´montrent que l’e´nergie de l’interface mode`le (3) est globalement
infe´rieure aux e´nergies des interfaces mode`les (1) et (2). Ce re´sultat est cohe´rent
avec la continuite´ de l’axe de syme´trie d’ordre 3 de (0001)α−Al2O3 que l’on retrouve
dans la direction z avec les ıˆlots (111)Y SZ dans le cas de l’interface (3). [23] Le tra-
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vail d’adhe´sion peut eˆtre de´duit pour chaque interface a` partir de ces intervalles.
On obtient un travail d’adhe´sion proche de 2.3 J/m2 pour l’interfaces (1) tandis
que cette quantite´ est proche de 2.5 J/m2 pour les interfaces mode`les (2) et (3).
Ces re´sultats de´montrent que le gain e´nerge´tique lie´ a` la formation des interfaces de
type (1) et (2) est tre`s proche de celui obtenu par la cre´ation de l’interface (3) sur
un substrat plan. Par conse´quent, les calculs ab initio pre´voient (d’un point de vue
purement e´nerge´tique) une croissance compe´titive entre les interfaces (1), (2) et (3)
sur un substrat plan. Ces re´sultats nume´riques n’autorisent pas une interpre´tation
directe des faits expe´rimentaux qui de´montrent que seules les interfaces (1) et (2)
apparaissent sur un substrat plan. Nous pre´senterons dans la suite de ce travail
une e´tude Monte-Carlo a` l’e´chelle nanome´trique et un mode`le phe´nome´nologique
pour comple´ter cette e´tude et interpre´ter globalement les re´sultats de Bachelet et
coll [22–24].
Les calculs des intervalles des e´nergies d’interfaces des cellules mode`les (1), (2)
et (3) e´tant limite´s au cas de l’approximation LDA, on peut penser que la tendance
observe´e ci-dessus aurait e´te´ confirme´e dans le cas de l’approximation GGA. En ef-
fet, les calculs des pre´ce´dentes sections et en particulier les re´sultats concernant les
e´nergies des surfaces libres (relaxe´es et non relaxe´es) (0001)α−Al2O3 (cf tableau 2.6),
(100)YSZ et (111)YSZ (cf tableau 2.8) de´montrent que l’approximation GGA conduit
toujours a` des valeurs plus faibles que l’approximation LDA. Par conse´quent, un
calcul des grandeurs pre´ce´dentes dans l’approximation GGA produirait des inter-
valles de´cale´s vers des valeurs plus faibles vis a` vis de ceux obtenus en LDA pour
une conclusion physique identique.
Abstraction faite des proble`mes techniques de calcul lie´s a` la taille des syste`mes,
l’e´tude pre´ce´dente ne´cessiterait d’eˆtre approfondie sur deux points : la relaxation
des positions atomiques et l’optimisation de la distance de se´paration couche-
substrat, d, dans la direction normale au plan de l’interface. Le principe de cette
seconde e´tude est simple : on calcule l’e´nergie de chaque supercellule Eint(d) en
fonction de la distance de se´paration a` l’interface d. En ge´ne´ral, la distribution
obtenue peut eˆtre affine´e a` l’aide d’une loi universelle, dont l’origine est de´taille´e
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dans l’article de Banerjea et Smith [126] et mise a` profit en particulier dans les tra-
vaux de Smith et coll. [127] (parmi beaucoup d’autres) pour l’e´tude des interfaces
{MgO||(001)Ag} et {MgO||(001)Al}, afin de calculer le minimum de Eint pour la
distance de se´paration d0. Cette loi est de´signe´e par UBER pour ‘Universal Binding
Energy Relation’ dans la litte´rature internationale.
2.6 Conclusion
Nous avons de´montre´ a` l’aide d’une approche ab initio et des supercellules
mode`les d’interfaces a` l’e´chelle atomique que le gain e´nerge´tique de formation des
interfaces mode`les de type (1) et (2) est tre`s proche, bien que le´ge`rement infe´rieur,
a` la stabilisation obtenue par la cre´ation de l’interface mode`le de type (3) pour le
syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3} dans le cas d’un substrat d’alumine plan.
Ces re´sultats nume´riques sugge`rent un me´canisme de croissance compe´titive
entre les interfaces de type (1), (2) et l’interface (3) sur un substrat plan. Comme
nous l’avons mentionne´ dans un paragraphe pre´ce´dent, ces re´sultats nume´riques ne
permettent pas en l’e´tat d’interpre´ter les re´sultats expe´rimentaux qui montrent une
formation pre´fe´rentielle des interfaces (1) et (2) vis a` vis de l’interface (3) pour un
substrat (0001)α−Al2O3 parfait. Une e´tude plus approfondie, notamment vis-a`-vis de
la distance de se´paration au niveau des interfaces et de la relaxation des positions
atomiques, serait utile pour confirmer ou infirmer ce re´sultat.
Dans la deuxie`me partie de ce manuscrit, nous introduisons dans le chapitre
3 les fondements the´oriques des algorithmes Monte-Carlo classiques en de´crivant
l’algorithme de Hastings [134] et son application en physique statistique par l’algo-
rithme de Metropolis [1]. Nous pre´sentons ensuite deux chapitres d’application de
la me´thode Monte-Carlo classique concernant la simulation des processus de mise
en ıˆlots de couches minces nanome´triques e´pitaxie´es sur des substrats cristallins. Le
chapitre 4, qui introduit une e´tude nume´rique de la mise en ıˆlots de couches minces
synthe´tise´es par voie sol-gel a` l’aide d’un mode`le physique a` l’e´chelle nanome´trique
est en lien direct avec ce chapitre. Les re´sultats de ces deux e´tudes nume´riques nous
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permettrons de proposer une interpre´tation the´orique ge´ne´rale des observations




Etude de l’auto-organisation de
couches minces solides e´pitaxie´es




RECHERCHE DE L’E´TAT D’E´QUILIBRE THERMODYNAMIQUE
PAR UN ALGORITHME MONTE-CARLO
3.1 Introduction
Ce chapitre introduit les principes des me´thodes Monte-Carlo (MC) par chaˆıne
de Markov (MCMC pour ‘Markov chain Monte-Carlo’ ) et leurs applications aux
proble`mes de physique statistique. Ces approches de simulation nume´rique sont
tre`s efficaces pour caracte´riser l’e´tat d’e´quilibre de syste`mes complexes de parti-
cules comme par exemple des mole´cules [128–130] ou encore des collo¨ıdes [131–133]
pour lesquels le grand nombre de particules et/ou de degre´s de liberte´ rendent
fastidieuses voir inapplicables les me´thodes de dynamique mole´culaire. Dans cette
pre´sentation, nous limitons les concepts au cas des syste`mes classiques et e´liminons
les conside´rations quantiques.
Nous de´butons cet expose´ par un rappel concernant les fondements the´oriques
des me´thodes Monte-Carlo par chaˆıne de Markov en de´crivant l’algorithme ge´ne´ral
de Hastings [134]. Nous pre´sentons ensuite son application a` la simulation de
syste`mes obe´issant aux lois de la physique statistique par l’algorithme de Metro-
polis [1]. Nous terminons cet expose´ par une conclusion ge´ne´rale introduisant les
re´sultats de nos simulations Monte-Carlo.
3.2 Algorithme de Hastings
3.2.1 Hypothe`ses fondamentales
Soit un syste`me caracte´rise´ a` un instant t donne´ par un e´tat i parmi n possibles.
On associe a` chaque e´tat une probabilite´ d’existence πi par hypothe`se strictement
positive et on note la distribution des probabilite´s sous forme du vecteur pi =
(π1, π2, ..., πn).
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De fac¸on tre`s ge´ne´rale, si la distribution pi de l’e´tat d’e´quilibre est connue alors on
peut calculer la valeur moyenne 〈A〉 de n’importe quelle grandeur A caracte´ristique









avec Ai la valeur de la grandeur conside´re´e pour chaque e´tat i du syste`me. La diffi-
culte´ de cette me´thode re´side dans l’e´valuation du de´nominateur qui est impossible
a` calculer dans le cas ge´ne´ral a` cause du trop grand nombre d’e´tats accessibles par
le syste`me.
La me´thode ge´ne´rale propose´e par Hastings [134] consiste a` e´chantillonner l’en-
semble des e´tats du syste`me pour e´valuer leur distribution de probabilite´ pi dans
l’e´tat stationnaire. A partir d’un e´tat initial donne´ on proce`de a` un e´chantillonnage
de l’ensemble des e´tats possibles du syste`me a` l’aide d’une chaˆıne de Markov qui
permet sous certaines hypothe`ses de converger vers l’e´tat stationnaire et la distri-
bution de probabilite´ cible pi.
En mathe´matique, on de´finit une chaˆıne de Markov par un processus ale´atoire qui
permet de pre´dire l’e´tat du syste`me a` un instant t+1 en connaissant seulement son
e´tat a` l’instant t. Formellement, la probabilite´ de passage d’un e´tat i a` l’instant t
a` un e´tat j a` l’instant t+ 1 s’e´crit :
pr{X(t+ 1) = j|X(t) = i} = pij (3.2)
avec pij un e´le´ment de la matrice P = {pij} dite matrice de transition de la chaˆıne
de Markov. Cette matrice d’ordre n2 contient l’ensemble des probabilite´s de passage
de n’importe quel e´tat i vers n’importe quel autre e´tat j.
Dans l’approche de Hastings on choisit une chaˆıne de Markov a` la fois re´currente
et irre´ductible. Ces conditions impliquent d’une part que pour un e´tat donne´ le
temps d’attente avant le retour du syste`me dans cet e´tat soit fini et d’autre part
que chaque e´tat soit accessible a` partir de n’importe quel autre e´tat. Ces hypothe`ses
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confe`rent a` la chaˆıne de Markov deux proprie´te´s remarquables :
• Il existe une distribution pi unique pour le syste`me dans l’e´tat stationnaire
qui ve´rifie :
piP = pi (3.3)








en notant T le temps total (e´gal au nombre total d’ite´rations)1. Cette e´quation
signifie que la convergence temporelle au sens du nombre total d’ite´rations tend a`
la limite vers la distribution spatiale de l’e´tat stationnaire qui est la valeur moyenne
de A. Cette proprie´te´ est caracte´ristique d’un syste`me ergodique. On comprend que
l’e´quation (3.4) constitue une voie e´le´gante pour le calcul de 〈A〉 ce qui re´pond a`
la proble´matique introduite par l’e´quation (3.1).
Nous allons maintenant pre´senter la de´marche suivie par Hastings pour construi-
re la matrice de transition P et l’algorithme ge´ne´ral d’e´chantillonnage des e´tats du
syste`me.
3.2.2 Algorithme de Hastings
Pour une distribution de probabilite´ cible pi donne´e il est ne´cessaire de construire
une chaˆıne de Markov P qui ve´rifie l’e´quation (3.3).
Dans les proble`mes de physique statistique une solution simple consiste a` construire
la matrice P de telle sorte qu’elle ve´rifie la relation de re´versibilite´2 :
∀i ∀j πipij = πjpji (3.5)
1Dans les simulations Monte-Carlo classiques, le temps t est un compteur d’ite´rations sans
rapport direct avec le temps physique d’e´volution du syste`me.
2Cette solution particulie`re a e´te´ propose´e de`s 1953 par Metropolis et coll. [1] pour re´soudre
les proble`mes de physique statistique.
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ce qui permet d’e´crire ∀j
n∑
i=1
πipij = πj et de justifier piP = pi.
Dans l’approche de Hastings, chaque e´le´ment de la matrice P s’e´crit :
pij = qijαij (3.6)
avec Q = {qij} la matrice de transition d’une chaˆıne de Markov sur l’ensemble des







sij e´tant une fonction syme´trique de i et j telle que ∀i ∀j 0 ≤ αij ≤ 1. On peut
remarquer que sous cette forme chaque e´le´ment de la matrice P ve´rifie l’e´quation
(3.5).
L’algorithme de Hastings consiste a` de´terminer, a` partir d’un e´tat i a` l’ins-
tant t du syste`me, quel sera son e´tat a` l’instant t + 1. Le principe fondamental
consiste a` privile´gier les e´tats du syste`me les plus probables selon la loi de distri-
bution pi afin que pour un grand nombre d’ite´rations la distribution pi soit correc-
tement e´chantillonne´e.
• Le syste`me est dans l’e´tat i a` l’instant t : on choisit un e´tat candidat j pour
l’instant t+ 1 avec la probabilite´ qij.
• L’e´tat j est soit de´finitivement choisi avec la probabilite´ αij soit rejete´ avec la
probabilite´ 1 − αij au quel cas le syste`me reste dans l’e´tat i a` l’instant t + 1. La
probabilite´ αij est calcule´e avec :




si πjqji ≤ πiqij (3.9)
ce qui permet de toujours privile´gier les e´tats dont la probabilite´ d’existence selon
la loi de distribution pi est la plus e´leve´e.
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Nous allons a` pre´sent de´crire l’application de cet algorithme en physique sta-
tistique par l’algorithme de Metropolis.
3.3 Application a` la physique statistique
3.3.1 Distribution de Maxwell-Boltzmann
En physique statistique, la distribution de Maxwell-Boltzmann [135] caracte´rise
un gaz parfait a` l’e´quilibre thermodynamique par une distribution statistique de
ses particules en niveaux d’e´nergie. Si le gaz est compose´ de N particules alors la












avec β = 1/kBT , kB la constante de Boltzmann, T la tempe´rature thermodyna-
mique et gi la de´ge´ne´rescence de l’e´tat d’e´nergie Ei (nombre d’e´tats posse´dant
l’e´nergie Ei) ; Z est la fonction de partition du syste`me de´duite de (3.10) avec∑
i
Ni = N . Cette loi montre que pour une tempe´rature T fixe´e le nombre de parti-
cules est d’autant plus e´leve´ que l’e´nergie de l’ensemble des e´tats associe´s est faible.
En ge´ne´ral, on s’inte´resse a` des syste`mes beaucoup moins simples que le gaz parfait
et la physique statistique peut s’appliquer a` des particules constitutives d’un liquide
ou d’un solide qui subissent des potentiels d’inte´raction complexes. Cependant la
distribution de Maxwell-Boltzmann constitue toujours une tre`s bonne approxima-
tion de la re´partition statistique des particules du syste`me en niveaux d’e´nergie
dans son e´quilibre thermodynamique.
Nous allons maintenant montrer comment e´chantillonner la distribution de
Maxwell-Boltzmann pour caracte´riser l’e´tat d’e´quilibre d’un syste`me de particules
classiques par l’algorithme de Metropolis.
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3.3.2 Algorithme de Metropolis
Dans fac¸on tre`s ge´ne´rale, le physicien cherche a` estimer une ou plusieurs gran-
deurs physiques moyennes3 pour caracte´riser un syste`me de particules dans son








avec 〈A〉 sa valeur moyenne et Ai sa valeur pour chaque e´tat i.
De la meˆme fac¸on que pour l’e´quation (3.1), l’e´quation (3.12) est insoluble dans le
cas ge´ne´ral car le calcul de la fonction de partition Z conduit a` des sommations
incommensurables. Pour re´soudre cette difficulte´, Metropolis et coll. [1] ont propose´
un algorithme Monte-Carlo par chaˆıne de Markov pour re´aliser un e´chantillonnage
d’importance des e´tats du syste`me par rapport a` la distribution cible de Maxwell-
Boltzmann caracte´ristique de l’e´quilibre thermodynamique. Le principe est stric-
tement le meˆme que celui e´nonce´ dans le cas de l’algorithme de Hastings avec
cependant un formalisme un peu plus simple.
Metropolis et coll. [1] proposent d’e´chantillonner la distribution de probabi-
lite´ cible de Maxwell-Boltzmann, πi = e
−βEi , en supposant que la matrice Q soit
syme´trique d’ou` qij = qji. Les e´quations (3.8) et (3.9) de la section pre´ce´dente
s’e´crivent alors :
αij = 1 si e
−βEj ≥ e−βEi (3.13)
αij = e
−β(Ej−Ei) si e−βEj ≤ e−βEi (3.14)
A chaque ite´ration, la probabilite´ de passage de l’e´tat i a` l’e´tat j est obtenue a`
l’aide du pas de Metropolis :




3Une grandeur physique moyenne correspond a` une observable comme par exemple la pression.
Cette grandeur macroscopique moyenne traduit l’e´tat d’e´quilibre thermodynamique du syste`me
a` l’e´chelle des particules.
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Si r ≥ min (e−β(Ej−Ei), 1) le syste`me reste dans l’e´tat i a` l’instant t+ 1




le syste`me passe dans l’e´tat j a` l’instant t+ 1
Ce qui implique qu’un e´tat conduisant a` une diminution d’e´nergie du syste`me sera
toujours accepte´ tandis qu’un e´tat induisant une augmentation d’e´nergie pourra
eˆtre rejete´. Le rejet sera d’autant plus probable que Ej sera grand devant Ei.
Dans cet algorithme, la probabilite´ de passage de l’e´tat i a` l’e´tat j de´pend de
leurs e´nergies respectives, de la constante de Boltzmann et de la tempe´rature4.
On aboutit a` une probabilite´ de passage inde´pendante de la fonction de partition.
Au cours des ite´rations, le syste`me tend vers une e´nergie de plus en plus faible en
explorant une quantite´ croissante d’e´tats jusqu’a` ce que l’e´quilibre soit atteint.
3.4 Conclusion
Dans ce chapitre nous avons de´crit comment la me´thode Monte-Carlo et l’al-
gorithme de Metropolis permettent de converger vers l’e´tat le plus probable de
l’e´quilibre thermodynamique d’un syste`me donne´ en choisissant pre´fe´rentiellement
les e´tats qui abaissent l’e´nergie du syste`me par un processus ite´ratif statistique.
Le chapitre suivant pre´sente en de´tail l’application de l’algorithme de Metro-
polis a` l’e´tude de la mise en ıˆlots de couches minces cristallines sous l’effet de la
diffusion de surface et des e´nergies d’interfaces. Les syste`mes expe´rimentaux de
re´fe´rence sont des couches minces solides pre´pare´es d’une part par voie sol-gel et
d’autre part par des proce´de´s de types de´poˆts physiques ou chimiques en phase
vapeur (PVD-CVD). Les re´sultats sont pre´sente´s sous forme de deux e´tudes dis-
tinctes en fonction de leurs objectifs.
L’objectif de la premie`re e´tude consiste a` comprendre les parame`tres physiques
essentiels responsables de la morphologie des ıˆlots et de leurs relations d’e´pitaxie
avec le substrat (orientations cristallographiques dans et en dehors du plan de l’in-
4Dans les algorithmes MC classiques seules les e´nergies de l’e´tat initial et de l’e´tat final e´ventuel
sont prises en compte pour de´terminer la probabilite´ de transition, inde´pendamment du chemin
e´nerge´tique emprunte´ par le syte`me. Dans les algorithmes de type Monte-Carlo cine´tique (KMC
pour ‘Kinetic Monte-Carlo’ ), la probabilite´ de transition de l’e´tat initial a` l’e´tat final de´pend
directement de ce chemin et en particulier de la barrie`re d’e´nergie a` franchir
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terface) pour des couches minces pre´pare´es par voie sol-gel. Nous de´crivons d’abord
le mode`le de la couche en terme d’un maillage carre´ re´gulier ou d’un maillage en
re´seau de Vorono¨ı d’une distribution ale´atoire de points pour simuler les effets d’un
substrat respectivement parfaitement plan ou rugueux. Nous de´crivons ensuite le
mode`le physique utilise´ pour calculer l’e´nergie totale de chaque e´tat. Nous pro-
poserons enfin une se´rie de re´sultats et une discussion illustre´e en partie par les
re´sultats expe´rimentaux de Bachelet et coll. [22, 23].
L’objectif de la deuxie`me e´tude est de comparer les processus de mise en ıˆlots
pour des couches minces synthe´tise´es par des proce´de´s de type sol-gel vis a` vis de
celles obtenues par des proce´de´s de type PVD-CVD. Nous proposons un mode`le
physique simple mais efficace pour de´crire les e´nergies mises en jeu dans ce der-
nier type de couches. Les re´sultats nume´riques de´montrent dans un premier temps
les parame`tres physiques responsables des trois principaux me´canismes de mise en
ıˆlots des couches produites par PVD-CVD et dans un deuxie`me temps une loi de
comportement oppose´e par rapport aux couches synthe´tise´es par voie sol-gel vis a`
vis du processus de mise en ıˆlots en fonction de l’e´paisseur du film mince.
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CHAPITRE 4
APPROCHE MONTE-CARLO DE LA MISE EN IˆLOTS DE
COUCHES MINCES SYNTHE´TISE´ES PAR VOIE SOL-GEL
4.1 Introduction
Comme nous l’avons rappele´ dans l’introduction du chapitre 2, la synthe`se de
nanostructures auto-organise´es sur des surfaces de substrats cristallins fait l’ob-
jet d’une importante production scientifique, a` la fois the´orique et expe´rimentale.
De fac¸on ge´ne´rale et en particulier pour les structures nanome´triques organise´es
pe´riodiquement, l’augmentation de la surface spe´cifique est be´ne´fique vis a` vis de
certaines proprie´te´s physiques, graˆce a` l’augmentation du nombre de sites actifs par
unite´ de surface [136]. La litte´rature internationale comprend un certain nombre
de re´fe´rences bibliographiques de´die´es a` l’e´tude de l’auto-organisation de cristaux
e´pitaxie´s par le processus de mise en ıˆlots de films minces monocristallins homo ou
he´te´roe´pitaxie´s. [137–143]. Cependant, il existe moins d’e´tudes the´oriques de´crivant
les phe´nome`nes de formation et d’auto-organisation de nanoˆılots a` partir de films
minces polycristallins continus, en l’absence de de´poˆt de matie`re et sous l’effet d’une
e´volution de la rugosite´ de surface [139,147,148,155]. Dans ce cas particulier, l’aug-
mentation de la rugosite´ de la surface libre du film mince continu peut conduire a` sa
rupture en ıˆlots discrets a` la surface du substrat. Des e´tudes the´oriques ont montre´
qu’un film mince plan sous contrainte est instable et tend a` subir des e´volutions
morphologiques au niveau de sa surface, en particulier une augmentation de sa
rugosite´, pour relaxer partiellement ou totalement ces contraintes [156, 157]. Des
e´tudes expe´rimentales ont confirme´ que l’augmentation de la rugosite´ de surface
est un phe´nome`ne pouvant conduire, sous certaines conditions, a` la formation de
surfaces ondule´es [154, 161–163] ou a` une rupture du film sous forme d’ˆılots dis-
crets [22–24,154,158–160].
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Fig. 4.1 – Images AFM illustrant la transition {(a) ıˆlots 2D → (b) ıˆlots 3D}
d’un film mince de YSZ apre`s traitement thermique sur un substrat (0001)α−Al2O3
respectivement plan (a) ou rugueux (b). Les dimensions late´rales sont 5×5 µm2
dans le plan (x,y) ; la hauteur maximale atteinte dans la direction z est 93.7 nm
dans le cas (a) et 118.2 nm dans le cas (b). D’apre`s Bachelet et coll. [24].
L’objectif principal de ce chapitre est de proposer un mode`le physique phe´nome´-
nologique a` l’e´chelle nanome´trique couple´ a` un algorithme Monte-Carlo classique
pour simuler la formation spontane´e de nanoˆılots e´pitaxie´s a` partir d’un film mince
polycristallin continu sous l’effet d’un traitement thermique induisant une e´volution
de la rugosite´ de surface du film jusqu’a` la formation d’ˆılots discrets.
Le mode`le physique illustre l’e´volution morphologique d’un film mince nanome´trique
reposant sur un substrat monocristallin parfait ou pre´sentant des de´fauts de sur-
face. Les re´sultats nume´riques permettent d’illustrer qualitativement la transition
morphologique {ˆılots 2D → ıˆlots 3D} et les relations d’e´pitaxie correspondantes
pour le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3} observe´es expe´rimentalement par Bachelet
et coll. [22–24]. La figure 4.1 pre´sente une vue en perspective de la transition {(a)
ıˆlots 2D → (b) ıˆlots 3D} d’un film mince de YSZ apre`s traitement thermique sur
un substrat (0001)α−Al2O3 . On peut remarquer d’une part que les ıˆlots 3D sont
localise´s au niveau des de´fauts de surface du substrat rugueux et d’autre part que
les de´fauts de surface correspondent a` une modification locale de la plane´ite´ du
substrat. On cite ici Bachelet [22] : ‘Sur le substrat lisse, la couche est compose´e
d’ˆılots plats de 150 nm de diame`tre environ et de 15 nm de hauteur environ. Sur le
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substrat rugueux, la couche est constitue´e essentiellement d’ˆılots en forme de doˆme
de diame`tre infe´rieur a` 100 nm a` la base et de hauteur de 80 nm environ. Notons
qu’il reste cependant quelques ıˆlots plats. Les ıˆlots plats apparaissent dix fois plus
larges que haut tandis que les ıˆlots en forme de doˆme ont une hauteur presque e´gale
a` leur diame`tre. Les ıˆlots qui ont cruˆ sur le substrat lisse semblent maximiser l’in-
terface substrat couche (croissance dans le plan) tandis que les ıˆlots qui ont cruˆ sur
le substrat rugueux semblent minimiser cette interface. [...] En effet, le polissage
grossier a entraˆıne´ l’introduction de de´fauts cristallins de surface comme de nom-
breuses marches de hauteur atomique.’
Le mode`le physique est inspire´ d’une part de l’approche ‘Solid on Solid’ mais ap-
plique´e en l’absence de de´position de matie`re1 et d’autre part de mode`les construits
pour simuler l’e´volution des orientations cristallographiques de domaines poly-
cristallins sous l’influence de traitements thermiques [164–166] ou l’e´volution des
orientations cristallographiques relatives des grains constitutifs de films minces so-
lides [144–148]. Le mode`le prend en compte les e´nergies re´sultant de l’e´volution
locale de la rugosite´ de surface du film mince, de la diffe´rence locale de parame`tre
de maille entre le film et le substrat au niveau de l’interface et des diffe´rences de
parame`tre de maille entre les diffe´rents grains monocristallins constitutifs du film.
Ce mode`le simple est suffisamment re´aliste pour de´crire les me´canismes fondamen-
taux de la formation de nanoˆılots par rupture d’un film mince nanome´trique sous
l’effet de l’e´volution de sa rugosite´ de surface au cours d’un traitement thermique.
L’objectif secondaire de ce chapitre est d’introduire, dans une partie expe´rimen-
tale pre´liminaire a` l’e´tude the´orique, une caracte´risation AFM de l’e´volution de la
rugosite´ de surface de films minces YSZ de´pose´s par voie sol-gel sur des substrats
α − Al2O3 dont l’orientation cristallographique est inconnue au niveau de l’inter-
face. Le protocole expe´rimental est directement inspire´ des travaux de Bachelet [22]
mais adapte´ de telle sorte que l’on puisse caracte´riser par AFM l’e´volution de la
1En effet, dans le cas de films minces de´pose´s par voie sol-gel, en particulier par ‘dip-coating’,
la cristallisation puis la mise en ıˆlots de la couche sont induites par des traitements thermiques
post-de´poˆt.
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rugosite´ de surface des couches minces en fonction de traitements thermiques suc-
cessifs. Ces re´sultats illustrent clairement le processus de mise en ıˆlots par e´volution
de la rugosite´ de surface des films minces de´pose´s par voie sol-gel.
Dans la section 4.2 nous pre´sentons le protocole expe´rimental de de´poˆt des
couches YSZ sur des substrats α−Al2O3 d’orientation ale´atoire puis la caracte´risa-
tion AFM de l’e´volution de la rugosite´ de surface des couches. Dans la section
4.3 nous de´crivons le mode`le physique puis nous introduisons la section 4.4 qui
pre´sente les re´sultats nume´riques suivis d’une discussion a` la lumie`re des re´sultats
expe´rimentaux de Bachelet et coll. [22–24]. La section 4.5 est la conclusion.
4.2 Caracte´risation de la rugosite´ de surface de films minces YSZ par
AFM apre`s traitement thermique
Dans cette section nous pre´sentons l’ensemble du proce´de´ de synthe`se de couches
minces YSZ de´pose´es sur des substrats α−Al2O3 d’orientation ale´atoire suivi d’une
caracte´risation par AFM de l’e´volution de la rugosite´ de la surface des films minces
sous l’effet de traitements thermiques.
4.2.1 Protocole de synthe`se des films minces YSZ
Nous avons pre´pare´ des sols transparents et homoge`nes pre´curseurs de la phase
YSZ a` partir de n-propoxyde de zirconium, d’ace´tylace´tone et de n-propanol [149].
Nous avons synthe´tise´ une solution de nitrate d’yttrium hydrate´ (Y(NO3)3(H2O)5)
en disolvant 2 g de cette poudre dans 20 mL de n-propanol en tant que pre´curseur
de la phase Y2O3 et le ratio molaire Y2O3/ZrO2 a e´te´ fixe´ a` 10% de telle sorte que
l’oxyde de zirconium soit sous forme cubique [22]. Les quantite´s de matie`re utilise´es
pour pre´parer 15 mL de sol pre´curseur sont re´sume´es dans le tableau 4.1.
Les produits chimiques ont e´te´ me´lange´s sous agitation me´canique dans une
enceinte herme´tique avec circulation d’air sec pour e´viter la pre´cipitation du n-
propoxyde de zirconium. Les films minces ont e´te´ de´pose´s sur des substrats d’alu-
mine alpha polis miroir et d’orientation cristallographique ale´atoire par ‘dip-coating’
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Compose´ chimique Quantite´ (moles) Volume (mL)
n-propoxyde de zirconium 0.008 3.178
ace´tylace´tone 0.005 0.541
n-propanol 8.529
nitrate d’yttrium hydrate´ 0.0016
solution nitrate d’yttrium 2.752
Total 15
Tab. 4.1 – Quantite´s molaires et volumes utilise´s pour pre´parer 15 mL de sol
pre´curseur de la phase YSZ a` 10% molaire en oxyde d’yttrium.
[21]. La vitesse de trempage a e´te´ fixe´e a` 2 mm.s−1. Une fois les substrats ressortis
du sol, un film mince est de´pose´ en surface du substrat ; ce film subi un se´chage
rapide a` tempe´rature ambiante sous l’effet de l’e´vaporation du solvant alcoolique.
En paralle`le, le n-propoxyde de zirconium subi des re´actions d’hydrolyse et de po-
lycondensation sous l’effet de l’humidite´ naturelle de l’atmosphe`re ce qui conduit
finalement a` un film mince sec solide forme´ par un re´seau polyme´rique inorganique.
Un se´chage dans une e´tuve thermostate´e a` 60oC pendant une vingtaine de minutes
permet d’e´liminer les dernie`res traces de solvant conduisant a` un film mince de
xe´rogel pre´curseur de la phase YSZ. Les e´paisseurs des films obtenus par ce proce´de´
sont comprises entre 5 et 10 nm. Ces e´paisseurs sont variables d’une part parce que
ce proce´de´ est difficilement reproductible et d’autre part parce que l’e´paisseur du
film est variable selon la direction de trempage ; les films sont en effet toujours plus
e´pais a` la base des substrats qu’au point d’accroche du substrat avec le syste`me de
trempage.
4.2.2 Mise en e´vidence de l’e´volution de la rugosite´ de surface des films
minces apre`s traitement thermique par AFM
Nous avons e´tudie´ l’e´volution de la morphologie de surface des films minces
synthe´tise´s par la me´thode pre´ce´dente apre`s traitement thermique sous atmosphe`re
ambiante. Nous avons utilise´ l’AFM en mode contact intermittent ‘tapping mode’
[150] avec une pointe de silicium de constante e´lastique ∼2.2 N.m−1 et de fre´quence
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Fig. 4.2 – Images AFM illustrant l’e´volution de la rugosite´ de surface de films
minces YSZ de´pose´s sur un substrat d’alumine alpha d’orientation cristallogra-
phique ale´atoire. Pour chaque tempe´rature et temps de palier de traitement ther-
mique (1000oC a` gauche, 1350oC au milieu et 1500oC a` droite) les images planes
illustrent la rugosite´ de la surface du film graˆce a` l’e´chelle de correspondance entre
la couleur et la hauteur situe´e a` droite tandis que les images en perspective mettent
en e´vidence le processus de mise en ıˆlots qui leurs est associe´.
de re´sonance ∼75 kHz afin de mettre en e´vidence l’e´volution de la rugosite´ de
surface des films2.
Sur la partie gauche de la figure 4.2 on peut observer la rugosite´ de la surface
d’un film mince apre`s un traitement thermique d’une heure a` 1000oC. La premie`re
image en haut a` gauche est une vue de dessus en deux dimensions de la surface du
film mince. On observe la pre´sence de grains cristallins et une rugosite´ de surface
importante mais pas d’ˆılots ; cette tempe´rature et ce temps de palier ne sont donc
2Nous avons mis en oeuvre le meˆme dispositif expe´rimental que Bachelet [22].
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pas suffisants pour observer le processus de mise en ıˆlots. Sur la partie centrale
de la figure 4.2 sont pre´sente´es en haut une vue de dessus 2D et en dessous deux
images 3D de la surface du meˆme film mince apre`s un traitement thermique de une
heure a` 1350oC (L’image du milieu est une vue 3D de l’image du haut et l’image
du bas est une vue 3D correspondant a` la zone de´limite´e par les tirets noirs sur
l’image du haut). Cette e´tude met en e´vidence l’augmentation de la rugosite´ et
de la taille des grains dans le plan (x,y) vis a` vis du cas pre´ce´dent. On observe
clairement l’apparition d’ˆılots (la surface du substrat apparaˆıt en noir) et deux
morphologies distinctes : des ıˆlots plats et des ıˆlots bombe´s. Cette tendance est
confirme´e par la figure de droite qui pre´sente exactement la meˆme e´tude mais
dans le cas d’un traitement thermique de 1500oC pendant 15 min. On observe
dans ce cas une croissance compe´titive entre des ıˆlots plats et des ıˆlots bombe´s.
La surface moyenne des ıˆlots plats dans le plan (x,y) est largement plus e´leve´e
que celle des ıˆlots bombe´s dont le nombre est largement infe´rieur a` ce qu’il e´tait
apre`s un traitement thermique de une heure a` 1350oC. Il est tre`s inte´ressant de
constater qu’un me´canisme de croissance-coalescence compe´titif entre les ıˆlots plats
et les ıˆlots bombe´s s’e´tabli suite a` la mise en ıˆlots du film par e´volution de sa
rugosite´ de surface. D’apre`s les e´tudes de Mary et coll. [151–153] et Bachelet et
coll. [22–24] on sait que seuls les plans denses respectivement des phases t-ZrO2 et
YSZ sont observe´s pour ces syste`mes. On peut donc supposer, en cohe´rence avec
ces re´sultats, que les orientations selon la normale au plan de l’interface des ıˆlots
plats respectivement bombe´s que nous observons sont du type :
(100)YSZ||(hkl)α−Al2O3 (4.1)
(111)YSZ||(hkl)α−Al2O3 (4.2)
Une e´tude rigoureuse par XRD-RSM serait ide´ale pour confirmer cette hypothe`se
et comple´ter la caracte´risation AFM de ces syste`mes.
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Nous introduisons a` pre´sent le mode`le physique a` l’e´chelle nanome´trique utilise´
pour simuler le processus de mise en ıˆlots de films minces par e´volution de la
rugosite´ de surface au cours d’un traitement thermique.
4.3 Description du mode`le physique
Nous avons mode´lise´ un film mince polycristallin de´pose´ sur un substrat mo-
nocristallin parfait ou pre´sentant une distribution ale´atoire de de´fauts de surface.
Notre mode`le repre´sente un film mince de 1 nm d’e´paisseur dans la direction z et
de dimensions late´rales 100×100 nm2 dans le plan (x,y). On impose des conditions
aux limites pe´riodiques dans chacune de ces directions.
Fig. 4.3 – Mode´lisation du film mince dans le cas d’un substrat parfait (a) et dans
le cas d’un substrat pre´sentant une distribution ale´atoire de de´fauts de surface
repre´sente´s par les points noirs (b) ; les fle`ches rouges symbolisent la re´pe´tition
impose´e dans le plan (x,y) par les conditions aux limites pe´riodiques. Dans le cas
(a), chaque domaine cristallin i posse`de quatre plus proches voisins tandis que
dans le cas (b) chaque domaine cristallin i a plus ou moins de voisins en fonction
de la densite´ de de´fauts en surface du substrat ; dans cet exemple, le domaine i
pre´sentera au plus cinq plus proches voisins tandis que le domaine j en comptera
six (il suffit de compter le nombre de cote´s que posse`de le polygone de´limitant
chacun des domaines dans le plan (x,y)).
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La figure 4.3 illustre sche´matiquement le mode`le du film mince dans le cas
d’un substrat parfait (a) et dans le cas d’un substrat pre´sentant une distribution
ale´atoire de de´fauts de surface (b).
Dans le cas d’un substrat parfait, le film mince est repre´sente´ par un maillage
re´gulier de cubes de 1 nm de cote´ dans l’e´tat initial ; chaque domaine cristallin
pre´sente donc une section horizontale carre´e et quatre plus proches voisins. Dans
le cas d’un substrat pre´sentant une distribution ale´atoire de de´fauts de surface,
les domaines cristallins ont une section horizontale qui de´pend de la distribution
des de´fauts. La position des de´fauts est de´termine´e par une distribution ale´atoire
de points en surface du substrat ; le film mince est divise´ en domaines qui corres-
pondent au re´seau de Vorono¨ı de la localisation des de´fauts. La section horizontale
de chaque domaine cristallin est donc un polygone, repre´sente´ par les segments de
droite bleus sur la figure 4.3 (b). Ce mode`le implique que un domaine cristallin
localise´ sur une zone de plus grande densite´ surfacique de de´fauts posse`de un plus
grand nombre de voisins qu’un domaine situe´ sur une zone pre´sentant une densite´
surfacique de de´fauts plus faible (cet effet est illustre´ par la figure 4.3 (b)). On
suppose que les de´fauts de surface du substrat sont fixes donc que la localisation
des domaines ne change pas pendant le calcul.
On suppose que le principal me´canisme de transport de matie`re dans le film
mince est la diffusion de surface. Dans le cas ge´ne´ral, un flux surfacique d’atomes
J , correspondant au nombre d’atomes traversant un segment de longueur unite´ par







avec DS la constante de diffusion de surface (m
2.s−1), γS l’e´nergie de surface libre
(tension de surface en J.m−2), Ω le volume de matie`re transporte´ (m3), kB la
constante de Boltzmann (J.K−1), T la tempe´rature absolue (K) et ∂k/∂s le gradient
de la courbure locale ou` k = 1/R (R est le rayon de la courbure locale du contour
exprime´ en m) et s l’abscisse curviligne du contour de diffusion (m).
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Fig. 4.4 – Repre´sentation sche´matique des mesures caracte´ristiques du syste`me
dans le cas d’un substrat parfait.
En supposant que la masse est conserve´e pendant un temps dt pour un e´le´ment ds
du contour de diffusion on peut e´crire [167] :
(J(s)− J(s+ ds))Ωdt = dzds (4.4)
avec dz le de´placement transversal local du contour de diffusion.
Dans notre syste`me, le volume e´le´mentaire de diffusion n’est pas un atome
mais un e´le´ment de volume l3 susceptible de se de´placer a` chaque pas Monte-
Carlo dans un plan orthogonal au plan (x,y). En diffe´rentiant l’e´quation (4.3) par
rapport a` l’abscisse curviligne et en proce´dant par analyse dimensionnelle sur cette
expression on peut interpre´ter cette nouvelle e´quation du point de vue des mesures
caracte´ristiques du syste`me pre´sente´es sche´matiquement sur la figure 4.4 dans le
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avec ℓ = Ω1/3 la dimension caracte´ristique du volume cubique3 constitutif du do-
maine cristallin i diffusant pendant le temps dt et ∆h la diffe´rence de hauteur entre
deux domaines cristallins se´pare´s par la distance ℓ dans le plan de la couche. De












Si on suppose au premier ordre que le tenseur des contraintes dans le film est
diagonal (par exemple pour une phase cristalline cubique), la variation d’e´nergie
ne´cessaire a` l’e´volution de la hauteur du site i relie´e a` la rugosite´ locale du film
mince ∆h en conside´rant le travail des forces e´lastiques, le module d’Young Y et
le coefficient de Poisson ν, s’exprime :
∆Ehi = Y (1 + ν)∆hℓ(hi(t+∆t)− hi(t)) (4.8)






ou` (hi(t+∆t)− hi(t)) est l’e´volution locale de la hauteur du film dans la direction
z au niveau du site i pour un intervalle de temps ∆t et ℓ le de´placement dans le
3Le volume de ce cube est de 1 nm3 dans le cas d’un substrat parfait et la taille d’une maille
conventionnelle cubique d’oxyde d’yttrium pur est de l’ordre de 5 A˚ a` tempe´rature ambiante (la
taille d’une maille conventionnelle de YSZ est tre`s proche de cette valeur). Chaque cube contient
donc approximativement 8 mailles cristallines conventionnelles de YSZ ; chaque maille e´tant un
cubique a` faces centre´es contenant 12 atomes, un cube est compose´ de 100 atomes environ. Ce
calcul rapide montre que dans le plan (x,y) comme dans la direction z la taille des domaines peut
atteindre plusieurs centaines d’atomes ce qui justifie une e´chelle de taille nanome´trique pour cette
approche.
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plan (x,y) relie´ au coefficient de Poisson ν.
On de´duit de l’e´quation (4.9) la variation d’e´nergie ne´cessaire a` l’e´volution de la
hauteur du domaine i par rapport aux domaines j adjacents (plus proches voisins)
dans le cas d’un substrat plan comme dans le cas d’un substrat pre´sentant des






(hi − hj) (4.10)





avec NN le nombre total des plus proches voisins du domaine i (diffe´rent de quatre
dans le cas d’un substrat pre´sentant des de´fauts de surface) et ℓi la longueur ca-
racte´ristique de la taille d’un domaine cristallin dans le plan (x,y) ; en effet dans
le cas d’un substrat rugueux, la dimension d’un domaine cristallin est directement
lie´e a` la densite´ surfacique de de´fauts. Le parame`tre A, homoge`ne a` une densite´
volumique d’e´nergie (J.m−3), permet d’exprimer une densite´ d’e´nergie line´ique Aℓ2i
(J.m−1), responsable de l’e´nergie lie´e a` la rugosite´ locale du film mince par la
diffe´rence de hauteur entre un domaine i et l’ensemble de ses plus proches voisins.
Dans notre mode`le nous conside´rons un film mince polycristallin compose´ de
domaines monocristallins dont l’orientation cristallographique peut e´voluer vis a`
vis de celles des domaines voisins et vis a` vis de l’orientation cristallographique du
substrat. De fac¸on tre`s ge´ne´rale, la pre´sence d’une interface entre deux domaines
cristallins i et j d’orientations cristallographiques diffe´rentes induit l’apparition









avec Ri (resp. Rj) le rayon de la sphe`re e´quivalente au domaine cristallin i (resp.
4Dans le cas d’un substrat pre´sentant une distribution ale´atoire de de´fauts de surface, ℓ est la
valeur moyenne de la taille des domaines.
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au domaine cristallin j) et 2γjg l’e´nergie d’interface au niveau du joint de grain due
a` la diffe´rence d’orientation cristallographique. Un grain peut eˆtre forme´ de plu-
sieurs domaines adjacents pre´sentant la meˆme orientation cristallographique. Par
conse´quent, la croissance d’un grain est e´quivalente a` l’e´volution cristallographique
des domaines cristallins plus proches voisins.
En conside´rant les mesures caracte´ristiques du syste`me applique´es a` l’e´quation
(4.12), nous pouvons exprimer simplement l’e´nergie ne´cessaire a` l’e´volution cristal-
lographique d’un domaine en de´rivant l’expression du travail de la force a` partir


















avec (di(t + ∆t) − di(t)) l’e´volution de la distance interre´ticulaire de la famille de
plans correspondant a` une des interfaces verticales entre domaines ou a` l’interface
horizontale entre un domaine et le substrat. La valeur de di est de´finie par di =
1/|ri| avec ri le vecteur du re´seau re´ciproque (m−1) orthogonal a` la famille de
plans conside´re´e. En conclusion, l’e´volution de l’orientation cristallographique d’un
domaine est directement lie´e a` l’e´volution de la distance interre´ticulaire donne´e par
l’e´quation (4.14).
De l’e´quation (4.14) on de´duit la variation d’e´nergie ne´cessaire a` l’e´volution
des orientations cristallographiques dans le plan horizontal et dans le plan vertical
du domaine i par rapport aux domaines j plus proches voisins dans le cas d’un
















(dvi − dvs − (dvj − d′vs)) (4.16)
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avec B l’e´nergie d’interface dans le plan horizontal c’est a` dire entre le domaine i
et le substrat et C l’e´nergie d’interface dans le plan vertical donc entre le domaine
i et un domaine plus proche voisin. Les parame`tres dhi et dhj sont les distances
interre´ticulaires des familles de plans des domaines i et j dans le plan horizontal
(dvi et dvj correspondent aux meˆmes parame`tres mais dans le plan vertical donc
selon la direction normale au plan de l’interface). Les parame`tres dhs et d
′
hs sont les
distances interre´ticulaires des familles de plans du substrat dans le plan horizon-
tal respectivement au niveau du domaine i et au niveau du domaine j (dvs et d
′
vs
correspondent aux meˆmes parame`tres mais dans le plan vertical). On mode´lise les
de´fauts planaires d’un substrat rugueux (marches atomiques) par une modification
locale du parame`tre de maille du substrat dans le plan horizontal et selon la nor-
male au plan de l’interface ; l’ensemble des parame`tres cristallographiques que nous
venons d’introduire sont repre´sente´s de fac¸on sche´matique sur la figure 4.5 dans le
cas d’un substrat rugueux. Dans le cas d’un substrat sans de´fauts de surface, les
e´quations (4.15) et (4.16) peuvent eˆtre modifie´es en e´crivant dhs = d
′



















(dvi − dvj) (4.18)
tandis que l’e´quation (4.10) reste inchange´e.
Les valeurs initiales des parame`tres dhi et dvi sont comprises entre les valeurs
supe´rieures et infe´rieures des distances interre´ticulaires respectivement dans le plan
horizontal et dans le plan vertical. Arbitrairement, nous avons limite´ le choix des
parame`tres dhi et dvi a` des valeurs comprises entre 0.5 A˚ et 2.5 A˚ soit 0.5, 1, 1.5 et
2.5 A˚. Ces parame`tres virtuels permettent de simuler des distances interre´ticulaires
plus ou moins importantes qui, par rapport au syste`me expe´rimental de re´fe´rence,
repre´sentent aux extreˆmes les distances interre´ticulaires des familles de plans (100)
et (111) de YSZ respectivement pour 0.5 et 2.5 A˚. Par souci de simplicite´, les pa-
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Fig. 4.5 – Parame`tres cristallographiques utilise´s pour le calcul des e´nergies Edhi
et Edvi dans le cas d’un substrat rugueux.
rame`tres dhs et dvs prennent les meˆmes valeurs. On suppose que les parame`tres
cristallographiques du substrat n’e´voluent pas au cours du calcul.
Dans de pre´ce´dentes e´tudes Monte-Carlo concernant les simulations de films
minces polycristallins, seule la re´orientation cristallographique des domaines e´tait
prise en compte [164–166]. Dans notre mode`le, on conside`re trois aspects qui contri-
buent a` l’e´nergie du film mince compose´ de grains monocristallins : l’e´nergie d’inter-
face entre les domaines cristallins adjacents, l’e´nergie d’interface entre les domaines
cristallins et le substrat, l’e´nergie lie´e a` la rugosite´ de surface libre du film mince.
La hauteur de chaque domaine e´le´mentaire est susceptible d’e´voluer pour simu-
ler l’e´volution de la rugosite´ de surface du film mince. Chaque domaine cristallin
e´le´mentaire i est caracte´rise´ par trois parame`tres dhi, dvi et hi.
Au de´but du calcul, c’est a` dire pour un temps t virtuel e´gal a` 0 pas Monte-Carlo
ou MCS pour ‘Monte Carlo Step’, l’ensemble des domaines pre´sente une hauteur
de 1 nm (le film pre´sente une surface libre plane) et des parame`tres d’orientation
cristallographique dh et dv choisis de fac¸on ale´atoire. Cependant, afin de simuler
une amplitude de marche atomique plus ou moins e´leve´e en surface du substrat, on
choisi pre´fe´rentiellement les valeurs les plus e´leve´es possibles pour dvs pour les do-
maines situe´s sur des zones du substrat pre´sentant de grandes densite´s surfaciques
de de´fauts. En d’autres termes, plus le nombre de voisins du domaine i est e´leve´ et
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plus la probabilite´ que le parame`tre dvs prenne une valeur e´leve´e est importante.
Suite a` cette e´tape d’initialisation, l’algorithme de simulation Monte-Carlo
e´volue dans le cadre du sche´ma classique de Metropolis introduit dans le chapitre
pre´ce´dent [1]. A chaque pas de l’algorithme, un domaine cristallographique i ainsi
qu’un de ses plus proches voisins sont choisis ale´atoirement parmi l’ensemble des
104 domaines que compte le film mince. La probabilite´ P d’e´volution de chacun de
ses parame`tres caracte´ristiques (dhi, dvi et hi) est obtenue a` chaque ite´ration graˆce
au pas e´le´mentaire de Metropolis soit :
P = 1 si ∆E ≤ 0, (4.19)
P = e(−β∆E) si ∆E > 0 (4.20)
avec ∆E = E2−E1, E1 et E2 e´tant respectivement les e´nergies de la configuration
du syste`me a` l’instant t et de la configuration susceptible d’eˆtre choisie pour le
syste`me a` l’instant t + 1 ; ces quantite´s sont calcule´es avec les e´quations (4.15),
(4.16) et (4.10) dans le cas d’un substrat rugueux et avec les e´quations (4.17),
(4.18) et (4.10) dans le cas d’un substrat plan. On peut remarquer que l’e´volution
de la hauteur et de l’orientation cristallographique d’un domaine ne sont pas des
e´ve`nements inde´pendants ce qui implique qu’un changement de hauteur est sus-
ceptible d’induire une modification de l’orientation cristallographique.
4.4 Analyse des re´sultats nume´riques
Tous les re´sultats nume´riques pre´sente´s dans les sections suivantes sont des
moyennes sur un ensemble de cinq calculs.
Dans la section 4.4.1 d’abord nous analysons l’effet de l’e´tat de surface du sub-
strat (plan ou rugueux) sur le processus de mise en ıˆlots ainsi que sur la modification
des orientations cristallographiques selon la normale et dans le plan de l’interface.
Pour cette e´tude nous avons fixe´ les parame`tres A, B et C a` des valeurs arbitraires
pour mettre en e´vidence l’effet de le´tat de surface du substrat d’un point de vue
purement phe´nome´nologique.
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Dans la section 4.4.2 ensuite nous analyserons l’effet des valeurs relatives des pa-
rame`tres A, B et C sur le processus de mise en ıˆlots d’une part et sur l’e´volution des
orientations cristallographiques d’autre part en choisissant des valeurs arbitraires
pour ces parame`tres tels que A << B,C et B << A,C respectivement.
Dans la section 4.4.3 enfin nous pre´senterons le re´sultat du processus de mise en ıˆlots
dans le cas d’un substrat plan et dans le cas d’un substrat rugueux en conside´rant
des valeurs de´duites de la litte´rature et des conditions expe´rimentales pour les
parame`tres A, B et C.
4.4.1 Effet de l’e´tat de surface du substrat sur les e´volutions des orien-
tations cristallographiques et des hauteurs des domaines
Le but de cette section est la mise en e´vidence de l’influence du type de sub-
strat, c’est a` dire parfait ou rugueux, sur les e´volutions des orientations cristallo-
graphiques et des hauteurs des domaines e´le´mentaires. Les valeurs des grandeurs
A, B et C sont arbitrairement fixe´es : A = 1 J.m−3, B = 1 J.m−2 et C = 1 J.m−2.












Fig. 4.6 – Re´sultat nume´rique de la fragmentation d’un film mince virtuel sur un
substrat plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite) apre`s t =109 MCS. On
repre´sente les hauteurs h = 1, 2, 3, 4 nm respectivement avec les couleurs noir, bleu,
rouge et jaune. Le substrat apparaˆıt en blanc. Les parame`tres sont A = 1 J.m−3,
B = 1 J.m−2 et C = 1 J.m−2.
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Fig. 4.7 – Evolution du nombre de domaines pre´sentant les hauteurs h = 0, 1, 2, 3, 4
nm en fonction du temps Monte-Carlo dans le cas d’un substrat plan (a) et d’un
substrat avec des de´fauts de surface (b). Les parame`tres sont A =1 J.m−3 et B =
C =1 J.m−2.
La figure 4.6 illustre le re´sultat nume´rique de la fragmentation d’un film mince
virtuel sur un substrat plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite) apre`s
t =109 MCS. On observe clairement un plus grand nombre de domaines pre´sentant
une hauteur de 4 nm ainsi qu’une surface libre de substrat plus importante ce qui
de´montre un processus de mise en ıˆlots plus efficace dans le cas d’un substrat ru-
gueux (droite) par rapport a` un substrat plan (gauche).
Ces re´sultats sont confirme´s par les figures 4.7 (a) et 4.7 (b) qui pre´sentent
l’e´volution de la hauteur des domaines cristallins en fonction du temps Monte-
Carlo respectivement dans le cas d’un substrat plan (a) et dans le cas d’un substrat
rugueux (b). On remarque sur ces deux figures une augmentation du nombre de
domaines de hauteur nulle jusqu’a` un e´tat d’e´quilibre a` partir de t =106 MCS. Pen-
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(c) (d) Substrat rugueux
Substrat planSubstrat plan
Substrat rugueux
Fig. 4.8 – Evolution du nombre de domaines pre´sentant les orientations cristallo-
graphiques dh = 0.5, 1, 1.5, 2.5 A˚ dans le plan horizontal et dv = 0.5, 1, 1.5, 2.5 A˚
dans le plan vertical, respectivement en (a) et (b), en fonction du temps Monte-
Carlo pour un substrat plan. Les meˆmes grandeurs sont repre´sente´es, respective-
ment en (c) et (d), dans le cas d’un substrat avec des de´fauts de surface. Les
parame`tres sont A =1 J.m−3 et B = C =1 J.m−2.
dant le meˆme intervalle de temps Monte-Carlo, le nombre de domaines pre´sentant
des hauteurs h e´gales a` 2, 3 et 4 nm augmente tandis que le nombre de domaines
de hauteur e´gale a` 1 nm diminue. On peut remarquer une diffe´rence entre ces deux
figures vis a` vis du nombre de domaines de hauteur h = 0 nm ; en effet, on observe
un plus grand nombre de domaines pre´sentant une hauteur nulle pour un substrat
rugueux, ce qui confirme qualitativement que le processus de mise en ıˆlots est plus
efficace dans ce cas. Les calculs nume´riques illustrent clairement une croissance en
hauteur des domaines cristallins plus importante dans le cas d’un substrat rugueux
vis a` vis d’un substrat plan. Au premier ordre, le mode`le physique traduit la transi-
tion {ˆılots 2D→ ıˆlots 3D} de´montre´e par la figure 4.1. On observe donc une bonne
correspondance qualitative entre les re´sultats nume´riques des figures 4.6 et 4.7 et
les re´sultats expe´rimentaux de Bachelet et coll. [22–24].
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Les figures 4.8 (a) et 4.8 (b) illustrent l’e´volution des orientations cristallogra-
phiques dh et dv en fonction du temps Monte-Carlo dans le cas d’un substrat plan
et les figures 4.8 (c) et 4.8 (d) repre´sentent la meˆme tendance mais dans le cas
d’un substrat avec des de´fauts de surface. Les figures 4.8 (a) et 4.8 (b) montrent
que dans le cas d’un substrat plan tous les domaines e´voluent d’une orientation
cristallographique ale´atoire vers une orientation cristallographique unique dans le
plan horizontal comme dans le plan vertical de l’interface ce qui correspond a`
une distribution d’ˆılots parfaitement e´pitaxie´s. Dans ces deux cas, chaque domaine
e´le´mentaire tend a` adopter l’orientation cristallographique de plus basse e´nergie a`
partir de t =106 MCS. La figure 4.8 (d) de´montre que dans le cas d’un substrat
rugueux, une partie non ne´gligeable des domaines e´le´mentaires ne peut de´velopper
l’orientation cristallographique de plus basse e´nergie selon la normale au plan de
l’interface ce qui implique que contrairement au cas d’un film mince reposant sur
un substrat plan, l’orientation cristallographique selon la normale au plan de l’in-
terface est susceptible d’atteindre des valeurs e´leve´es dans le cas d’un substrat
rugueux. Ce re´sultat est extreˆmement inte´ressant puisqu’il confirme les re´sultats
de Bachelet et coll. [22–24] qui de´montrent que a` la modification de la morpho-
logie des ıˆlots est associe´e une modification des relations d’e´pitaxie. En effet les
re´sultats de la figure 4.8 montrent qu’une partie non ne´gligeable des domaines
cristallins reposant sur un substrat rugueux tendent a` adopter des orientations
cristallographiques telles que la distance interre´ticulaire des plans atomiques selon
la normale au plan de l’interface soit e´leve´e. Ces re´sultats nume´riques illustrent
au premier ordre la modification des relations d’e´pitaxie {(100)YSZ||(0001)α−Al2O3}
→ {(111)YSZ||(0001)α−Al2O3} associe´e a` la transition {(a) ıˆlots 2D → (b) ıˆlots 3D}
(cf figure 4.1). On peut remarquer cependant que notre mode`le est inadapte´ pour
simuler la modification des orientations dans le plan de l’interface.
Dans la prochaine section nous mettons en e´vidence l’influence des facteurs A,
B et C sur l’e´volution des hauteurs et des orientations cristallographiques.
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Substrat plan Substrat plan
Substrat rugueuxSubstrat rugueux
Fig. 4.9 – Evolution du nombre de domaines pre´sentant les hauteurs h = 0, 1, 2, 3, 4
nm (a) et h = 5, 6, 7, 8, 9, 10 nm (b) en fonction du temps Monte-Carlo (MCS) dans
le cas d’un substrat plan. Les meˆmes grandeurs sont repre´sente´es, respectivement
en (c) et (d), dans le cas d’un substrat rugueux. Les parame`tres sont et A =10−5
J.m−3 et B = C = 105 J.m−2.
4.4.2 Influence des parame`tres A, B et C sur les e´volutions des hauteurs
et des orientations cristallographiques des domaines
Da fac¸on analogue a` la section pre´ce´dente, les valeurs des parame`tres A, B et C
sont choisies de manie`re arbitraire mais avec des ordres de grandeur tre`s diffe´rents
pour mettre en e´vidence leurs effets respectifs sur l’e´volution des hauteurs et des
orientations cristallographiques des domaines cristallins.
La figure 4.9 illustre l’e´volution de la hauteur des domaines en fonction du
temps Monte-Carlo pour A =10−5 J.m−3 et B = C = 105 J.m−2 dans le cas d’un
substrat parfait, sur les figures 4.9 (a) et (b) et dans le cas d’un substrat avec des
de´fauts de surface, sur les figures 4.9 (c) et (d). Ces figures pre´sentent l’e´volution
du nombre de domaines ayant des hauteurs comprises entre h = 0 nm et h = 10
nm pour les deux types de substrats. L’e´volution du nombre de domaines dont les
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hauteurs sont comprises entre h = 0 nm et h = 4 nm de´montre que la mise en
ıˆlots est plus rapide et plus importante pour ces parame`tres que dans le cas de la
figure 4.7. Le nombre de domaines de´montrant des hauteurs comprises entre h = 5
nm et h = 10 nm augmente jusqu’a` ce que l’e´quilibre soit atteint pour t =109
MCS. On peut remarquer que l’e´volution du nombre de domaines pre´sentant des
hauteurs comprises entre 0 et 4 nm sur la figure 4.9 (a) de´montre exactement la
meˆme tendance que dans le cas pre´sente´ sur la figure 4.7 (a) dans le cas d’un sub-
strat plan. Les figures 4.9 (b) et (d) donnent le nombre de domaines pre´sentant des
hauteurs supe´rieures a` 4 nm. Dans le cas d’un substrat rugueux, le me´canisme de
mise en ıˆlots est plus important pour t =109 MCS. De plus, le nombre de domaines
pre´sentant des hauteurs h = 5, 6, 7, 8 nm n’est pas ne´gligeable. Dans le cas de la
figure 4.9 (d) correspondant a` un substrat avec de´fauts de surface, il y a plus de
domaines qui croissent en hauteur par rapport au cas de la figure 4.9 (b).
La figure 4.10 pre´sente l’e´volution des orientations cristallographiques dh et dv
en fonction du nombre de pas Monte-Carlo pour A =1 J.m−3, B =10−5 J.m−2 et
C =1 J.m−2 dans le cas d’un substrat plan (a), (b) et dans le cas d’un substrat
rugueux (c), (d). L’e´volution du parame`tre dh est tre`s diffe´rente de celle observe´e
sur la figure 4.8 pour un substrat plan comme pour un substrat rugueux tandis
que le parame`tre dv suit la meˆme tendance que dans l’e´tude pre´ce´dente. Comme
la valeur choisie pour B est tre`s faible vis a` vis des valeurs de A et C, cela induit
une tre`s faible e´nergie d’interface entre les domaines et le substrat ; en d’autres
termes la couche est tre`s faiblement lie´e au substrat. En pratique, la probabilite´
d’e´volution de dh sera proche de 1 a` chaque pas Monte-Carlo ce qui implique la
tendance ale´atoire de la re´partition des valeurs de dh observe´es sur la figure 4.10.
L’e´quilibre n’est pas atteint pour les cas (a) et (c) de la figure 4.10 ce qui implique
que les valeurs de dh sont susceptibles de poursuivre leur e´volution pour des temps
de calcul supe´rieurs a` t =109 MCS. On peut remarquer que l’influence de la valeur
du parame`tre C est identique a` celle du parame`tre B.
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Fig. 4.10 – Evolution du nombre de domaines pre´sentant les orientations cristal-
lographiques dh = 0.5, 1, 1.5, 2.5 A˚ dans le plan horizontal et dv = 0.5, 1, 1.5, 2.5 A˚
dans le plan vertical, respectivement en (a) et (b), en fonction du temps Monte-
Carlo pour un substrat plan. Les meˆmes grandeurs sont repre´sente´es, respective-
ment en (c) et (d), dans le cas d’un substrat rugueux. Les parame`tres sont A =1
J.m−3, B =10−5 J.m−2 et C =1 J.m−2.
4.4.3 Comparaison directe des re´sultats nume´riques avec l’expe´rience :
utilisation de parame`tres expe´rimentaux
Dans les deux sections pre´ce´dentes, nous avons mis en e´vidence un de´mouillage
plus efficace et une se´lection des distance interre´ticulaires les plus importantes dans
la direction normale au plan de l’interface dans le cas d’un film mince reposant
sur un substrat rugueux. Nous avons de plus e´tudie´ qualitativement l’influence
des valeurs relatives des parame`tres A, B et C sur le processus de de´mouillage
et d’e´volution des orientations cristallographiques dans le cas d’un substrat plan
comme dans le cas d’un substrat rugueux. Dans cette troisie`me section nous pre´sen-
tons les re´sultats de mise en ıˆlots de films minces virtuels reposant sur des substrats
plans ou rugueux en conside´rant des parame`tres physiques A, B et C de´rive´s de la
litte´rature expe´rimentale. Le parame`tre A est calcule´ a` partir de l’e´quation (4.11)
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soit :




avec Y = 300 GPa, ν = 0.3 et Ds = 8.10
−5 m2.s−1 [168] ; γs = 620.10
−3 J.m−2 [169].
La tempe´rature T et le pas de temps ∆t sont e´value´s en conside´rant que le pro-
cessus de mise en ıˆlots est acheve´ (pour un substrat plan comme pour un substrat
rugueux) lors du traitement thermique final des couches minces a` 1500oC pendant
15 min ; on choisi donc T = 1500oC= 1773K, ∆t = 9.10−7 s (900 s pour un temps
de simulation total de 109 pas Monte-Carlo) et kB ∼ 1.38.10−23 J.K−1. On a donc
A = 1755.1013 J.m−3.
La phase YSZ e´tant a` syme´trie cubique on peut conside´rer que la valeur de la
tension superficielle γs est au premier ordre inde´pendante de l’orientation cristallo-
graphique ; les donne´es de la litte´rature proposent en effet une variation relative de
∼ 20 % pour γs sur l’ensemble des orientations [169]. Par conse´quent, on propose
de prendre B et C tels que B = C = 2γjg = 2γs = 1240.10
−3 J.m−2.
La figure 4.11 (haut) illustre qualitativement la proportion de substrat visible
dans le cas d’un substrat plan (gauche) et dans le cas d’un substrat indente´ (droite).
Les carre´s noirs repre´sentent les ıˆlots de hauteur 1 nm et les autres ıˆlots pre´sentent
une hauteur d’autant plus importante que leur couleur est claire. Ces films minces
virtuels ve´rifient sans surprise la tendance de´ja` de´montre´e par la figure 4.6. On peut
remarquer cependant que l’utilisation de parame`tres re´els permet de caracte´riser
de fac¸on encore plus e´vidente la croissance en hauteur et l’efficacite´ du de´mouillage
dans le cas d’un substrat rugueux. Il est inte´ressant de mettre ces images en paralle`le
des observations AFM de Bachelet et coll. introduites pre´ce´demment au chapitre
2 et reprises sur la figure 4.11 (bas). On peut remarquer en effet, dans le cas
d’un film mince virtuel reposant sur un substrat plan, un processus de mise en ıˆlots
homoge`ne et mode´re´ conduisant a` un re´seau d’ˆılots interconnecte´s ce qui correspond
qualitativement au cas de l’image expe´rimentale de gauche pour laquelle les ıˆlots
plats, recouvrant une bonne partie du substrat, sont tre`s proches les uns des autres.
Dans le cas d’un film mince virtuel reposant sur un substrat rugueux, le de´mouillage
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Fig. 4.11 – Mise en e´vidence de la forme des nanoˆılots YSZ virtuels (images du
haut) en fonction de l’e´tat de surface du substrat (0001)α−Al2O3 plan (gauche) et
rugueux (droite). Les parame`tres sont A = 1755.1013 J.m−3 et B = C = 1240.10−3
J.m−2. Images AFM (bas) de nanoˆılots YSZ re´els sur un substrat (0001)α−Al2O3
plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite). D’apre`s Bachelet et coll. [23].
conduit a` une distribution d’ˆılots beaucoup plus e´loigne´s les uns des autres ; cette
tendance est en tre`s bon accord avec la distribution des ıˆlots bombe´s que l’on peut
observer sur l’image expe´rimentale de droite.
Ces observations et comparaisons entre les re´sultats des simulations Monte-
Carlo prenant en compte les parame`tres physiques re´els et les re´sultats expe´rimen-




Le mode`le physique de´montre d’une part que les de´fauts de surface sont respon-
sables d’un processus de mise en ıˆlots plus important vis a` vis du processus de mise
en ıˆlots sur un substrat sans de´fauts. L’interpre´tation physique de ce re´sultat est
en fait une ge´ne´ralisation de l’explication pre´sente´e par Olivi-Tran et coll. dans la
re´fe´rence [147]. Dans cet article e´tait propose´ un mode`le similaire a` celui pre´sente´
dans ce chapitre mais dans le cas d’un substrat quasicristallin pour lequel la lo-
calisation des domaines cristallins correspondait a` un pavage de Penrose (c’est a`
dire que chaque domaine cristallin qui compose la couche est entoure´ par 5, 6 ou
7 voisins). Les auteurs ont en effet de´montre´ que l’influence de la ge´ome´trie du
substrat, c’est a` dire la densite´ surfacique de de´fauts, induit des contraintes dans le
film mince. En d’autres termes, les domaines cristallins entoure´s par le plus grand
nombre de voisins sont soumis a` une contrainte plus importante que les autres.
Au voisinage de ces domaines, le processus de mise en ıˆlots du film mince est plus
important conduisant a` une croissance en hauteur plus efficace. Dans notre mode`le
un film mince avec de´fauts de surface est traduit par une distribution ale´atoire des
domaines cristallins et certains d’entre eux disposent d’un plus grand nombre de
voisins directs que d’autres. Par analogie avec l’explication pre´ce´dente, on peut in-
terpre´ter l’importance du processus de mise en ıˆlots du film mince sur un substrat
avec de´fauts de surface vis a` vis d’un substrat sans de´fauts comme l’effet direct des
contraintes impose´es par les de´fauts de surface. Ce re´sultat est cohe´rent avec les
observations de Bachelet et coll. qui de´montrent que la formation des ‘ˆılots 3D’ est
favorise´e au niveau des marches atomiques donc au niveau des zones de plus fortes
contraintes en surface d’un substrat rugueux.
Les re´sultats nume´riques montrent d’autre part que les orientations cristallogra-
phiques correspondant a` des distances interre´ticulaires importantes sont favorise´es
selon la normale au plan de l’interface en surface d’un substrat rugueux tandis
qu’elles sont e´limine´es dans le cas d’un substrat plan. La correspondance qualita-
tive avec les re´sultats de Bachelet et coll. est correcte puisque les ıˆlots (111)Y SZ
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qui apparaissent majoritairement en surface d’un substrat rugueux correspondent
a` une distance interre´ticulaire selon la normale au plan de l’interface, d(111)Y SZ ,
supe´rieure a` la distance interre´ticulaire dans le plan, d(100)Y SZ , des ıˆlots (100)Y SZ
observe´s en surface d’un substrat plan5.
A la lumie`re de ces re´sultats et des re´sultats des calculs ab initio pre´sente´s au
chapitre 2 on peut proposer une interpre´tation ge´ne´rale des re´sultats expe´rimentaux
de Bachelet et coll. [22–24].
Comme nous venons de le de´montrer, les ıˆlots qui apparaissent au niveau des de´fauts
d’un substrat rugueux subissent une croissance en hauteur plus importante que des
ıˆlots sur un substrat plan. En conse´quence l’aire de contact entre les ıˆlots et la sur-
face d’un substrat rugueux diminue ce qui implique que le couˆt e´nerge´tique de
cre´ation de l’interface (3) rapporte´ a` l’e´nergie interne totale de l’iloˆt est plus faible
que ce qu’il est dans le cas d’un substrat parfait (cf. chapitre 2). Par conse´quent,
la formation des ıˆlots (111)YSZ est favorise´e au niveau des de´fauts de surface du
substrat ce qui est cohe´rent avec la tendance de la figure 4.8 de ce chapitre qui
de´montre que les distances interre´ticulaires les plus grandes sont globalement favo-
rise´es sur un substrat avec des de´fauts de surface comme des marches atomiques.
Les interfaces (1) et (2) apparaissent pre´fe´rentiellement sur un substrat parfait,
pour lequel les distances interre´ticulaires les plus faibles sont favorise´es selon la
normale au plan de l’interface (cf. figure 4.8), tandis que l’interface (3) ne peut eˆtre
stabilise´e que au voisinage des de´fauts de surface.
Le mode`le phe´nome´nologique Mont-Carlo a` l’e´chelle nanome´trique que nous avons
introduit dans ce chapitre permet de comple´ter l’e´tude ab initio a` l’e´chelle ato-
mique pre´sente´e au chapitre 2. On comprend donc que pour un substrat parfait
on n’observe presque que des ıˆlots (100)YSZ tandis que dans le cas d’un substrat
rugueux les ıˆlots (111)YSZ sont majoritaires.
5En effet, d(100)Y SZ = aY SZ et d(111)Y SZ =
√




Nous avons mode´lise´ la mise en ıˆlots d’un film mince polycristallin a` l’aide d’un
algorithme Monte-Carlo en tenant compte de l’e´volution de la rugosite´ de surface
et de l’orientation cristallographique des domaines cristallins constituant le film. Le
mode`le physique permet de calculer l’e´nergie ne´cessaire pour qu’un domaine cris-
tallin donne´ puisse diffuser et/ou modifier son orientation cristallographique vis a`
vis de ses plus proches voisins ou du substrat en fonction de l’e´nergie de surface
libre, de l’e´nergie des joints de grains, de l’e´nergie d’interface, de la constante de
diffusion de surface et de l’e´lasticite´ du film mince.
On observe un processus de mise en ıˆlots plus important ainsi qu’une se´lection
des plus grandes distances interre´ticulaires selon la normale au plan de l’interface
dans le cas d’un substrat pre´sentant une surface rugueuse due a` la pre´sence de
marches atomiques. Ces re´sultats nume´riques, couple´s aux re´sultats ab initio du
chapitre 2 permettent d’interpre´ter les observations expe´rimentales de Bachelet et
coll. [22–24] sur le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}.
Nous pre´sentons dans le chapitre suivant un mode`le a` l’e´chelle nanome´trique
couple´ a` un algorithme Monte-Carlo classique pour simuler la mise en ıˆlots de
couches minces solides e´pitaxie´es synthe´tise´es par des proce´de´s de type PVD-CVD.
Une partie de cette e´tude est de´die´e a` la mise en e´vidence d’une diffe´rence de com-
portement lors du processus de mise en ıˆlots entre des couches minces synthe´tise´es
par voie sol-gel vis a` vis de couches minces obtenues par PVD-CVD.
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CHAPITRE 5
APPROCHE MONTE-CARLO DE LA MISE EN IˆLOTS DE
COUCHES MINCES SYNTHE´TISE´ES PAR PVD-CVD
5.1 Introduction
Les proble´matiques de synthe`se de nanoˆılots auto-organise´s semi-conducteurs
ou me´talliques (QDs) obtenue par des proce´de´s de type PVD-CVD font l’objet
de recherches tre`s importantes. Les phe´nome`nes physiques associe´s a` la formation
de ce type de structure ont e´te´ caracte´rise´s a` la fois par des approches the´oriques
[170–172] et expe´rimentales [64,65], en particulier pour le syste`me mode`le {Ge||Si}
[25–31] a` cause de son importance technologique. Cependant, comme nous l’avons
de´ja` mentionne´ dans les chapitres 2 et 4, la synthe`se de structures nanome´triques
auto-organise´es peut aussi eˆtre acheve´e a` l’aide de proce´de´s sol-gel. Les proce´de´s
de type PVD-CVD de´montrent une diffe´rence fondamentale vis a` vis des proce´de´s
de type sol-gel : la formation d’ˆılots discrets peut dans le premier cas eˆtre obtenue
pendant le de´poˆt de matie`re tandis que dans le deuxie`me cas les ıˆlots sont forme´s
par traitement thermique apre`s de´position du film mince sur le substrat.
L’objectif de ce chapitre est de proposer un mode`le physique a` l’e´chelle na-
nome´trique couple´ a` un algorithme Monte-Carlo pour simuler le processus de mise
en ıˆlots des couches minces synthe´tise´es par des proce´de´ de type PVD-CVD ; on
suppose que le processus de mise en ıˆlots est induit par l’e´volution de la rugosite´
de surface comme dans le mode`le introduit au chapitre 41. Nous proposons en co-
rollaire de comparer l’effet de l’e´paisseur de la couche de´pose´e sur le processus de
mise en ıˆlots en fonction du proce´de´ de synthe`se du film mince : PVD-CVD ou
sol-gel. On utilise pour cette discussion le mode`le physique introduit au chapitre
pre´ce´dent. On ne conside`re dans ce chapitre que des films minces reposant sur des
1Ce processus de formation d’iloˆt n’est pas syste´matique pour les films synthe´tise´ avec ce type




La section 5.2 pre´sente le mode`le physique de´veloppe´ pour simuler la mise en ıˆlots
de films minces synthe´tise´s par PVD-CVD ; la section 5.3 pre´sente les re´sultats
nume´riques relatifs a` ce mode`le suivis d’une comparaison entre le processus de
mise en ıˆlots de films forme´s par PVD-CVD vis a` vis de films forme´s par sol-gel
en fonction de l’e´paiseur du film. La section 5.4 est la conclusion ge´ne´rale de ce
chapitre.
5.2 Description du mode`le physique
Le mode`le physique concernant les films minces synthe´tise´s par des proce´de´s de
type PVD-CVD est construit de fac¸on analogue au mode`le de´die´ a` la simulation des
couches minces synthe´tise´es par voie sol-gel. Ce mode`le est inspire´ des travaux de
Kawamura [173] et Russo [174] qui ont de´veloppe´ des mode`les a` l’e´chelle atomique
couple´s a` des algorithmes Monte-Carlo pour simuler la formation de nanoˆılots au
cours du de´poˆt d’un film mince par un proce´de´ de type PVD-CVD. Dans ces
mode`les l’e´nergie Ei de chaque atome i appartenant au film mince est exprime´e
comme la somme de ses e´nergies de liaisons et d’un terme d’e´nergie e´lastique [173,
174] :
Ei = NEB − (Eatome i lie´ au substrat − Eatome i lie´ a` la couche) (5.1)
avec N le nombre de liaisons chimiques entre l’atome i conside´re´ et ses plus proches
voisins, EB l’e´nergie d’une liaison chimique et E l’e´nergie e´lastique totale. Le
terme entre parenthe`se illustre la diffe´rence d’e´nergie e´lastique entre un atome
dans le couche et un atome lie´ au substrat. Ce terme est toujours positif vu que
un atome de la couche en contact avec le substrat est sous contrainte ce qui im-
plique que l’e´nergie e´lastique Eatome i lie´ au substrat est supe´rieure a` l’e´nergie e´lastique
Eatome i lie´ a` la couche. A partir de l’e´quation (5.1) on de´duit un mode`le dans lequel
un film mince monocristallin e´pitaxie´ est de´pose´ sur un substrat cristallin parfait2.
2On suppose un cas simple pour lequel le film mince est monocristallin ce qui e´vite de traiter
de la pre´sence de joints de grains entre domaines plus proches voisins.
120
On mode´lise le film mince par un re´seau carre´ re´gulier de 100×100 nm2 contenant
104 domaines cristallins dans le plan (x,y) ; chaque domaine i pre´sente la hauteur
hi et la largeur ℓ. Un domaine subit a` la fois l’effet de l’e´nergie de sa surface libre
γs et un champ de contraintes e´lastiques induit par la diffe´rence de parame`tre
de maille entre le film mince et le substrat, ǫ. Au cours du proce´de´ de de´poˆt de
matie`re, un film mince d’e´paisseur h pre´sente une certaine densite´ d’e´nergie volu-
mique induite par sa surface libre que l’on peut exprimer par γs/h. Par conse´quent
l’e´nergie de surface libre de chaque domaine cristallin i d’e´paisseur hi peut s’e´crire
(γshi)/h et par suite l’e´nergie induite par la pre´sence de la surface libre de chaque
domaine i (relie´e a` NEB dans l’e´quation (5.1)) constitutif de la couche est e´gale
a` (ℓ2γshi)/h avec ℓ
2 l’aire de la surface libre de chaque domaine. Le champ de
contraintes e´lastiques impose une e´nergie e´lastique dans chaque domaine. Cette
e´nergie e´lastique (relie´e a` (Eatome i lie´ au substrat−Eatome i lie´ a` la couche) dans l’e´quation
(5.1)) peut s’exprimer tre`s simplement en supposant un comportement line´aire
pour l’e´lasticite´. De la meˆme fac¸on que dans le mode`le pre´sente´ dans le chapitre
pre´ce´dent, on suppose que le tenseur des contraintes e´lastiques est diagonal. Par
souci de cohe´rence avec les hypothe`ses pre´ce´dentes on choisi une diffe´rence de pa-
rame`tre de maille, ǫ, constante dans le plan horizontal. La force re´sultante dans le
plan horizontal se re´sume a` 2Y ǫℓhi avec ℓhi l’aire d’une des quatre surfaces late´rales
d’un domaine i. Par conse´quent, la force subie par le domaine i dans la direction
z est e´gale a` νY ǫℓ2. Ainsi, l’e´nergie e´lastique re´sultante, induite par la diffe´rence
de parame`tre de maille ǫ pour chaque domaine i, est e´gale au travail de la force
e´lastique pour un de´placement e´le´mentaire ǫℓ dans le plan horizontal :
E = Y ǫ(2ℓhi + νℓ
2)ǫℓ (5.2)
En utilisant un formalisme e´quivalent a` celui introduit dans le chapitre pre´ce´dent,








(hi − hj) (5.3)
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Nous allons maintenant introduire l’ensemble des re´sultats nume´riques suivis d’une
discussion.
5.3 Re´sultats et discussion
La formation de nanoˆılots en l’absence de nucle´ation est obtenue par e´volution
de la morphologie du film mince d’une couche continue vers un ensemble d’ˆılots
discrets en surface du substrat. Dans notre mode`le nume´rique, comme dans le cas
pre´ce´dent, l’e´volution de la rugosite´ du film mince est mode´lise´e par une modifica-
tion de la hauteur de chacun des domaines cristallins qui le composent. L’e´nergie
d’un domaine i dans le cas d’un film mince synthe´tise´ par voie sol-gel reposant sur
un substrat est obtenue par les e´quations (4.17), (4.18) et (4.10) ; la probabilite´
d’e´volution de la hauteur d’un domaine dans le cas de l’e´quation (4.10) suit une
tendance re´gulie`re. Dans ce mode`le, la rugosite´ de surface du film est influence´e
par la diffusion de surface et par l’e´nergie de surface libre. L’e´nergie d’un domaine
cristallin i d’un film mince de´pose´ par un proce´de´ PVD-CVD est obtenue graˆce
a` l’e´quation (5.3). Cette e´quation montre que dans ce mode`le la rugosite´ du film
est directement influence´e par une compe´tition entre les e´nergies de surface libre
et les e´nergies des contraintes e´lastiques au niveau de l’interface entre la couche et
le substrat.
La figure 5.1 illustre l’e´volution du processus de formation des ıˆlots dans le cas
d’un film mince de´pose´ par un proce´de´ sol-gel apre`s t =107 MCS en fonction de
l’e´paisseur initiale du film ; les couches sont repre´sente´es en projection sur le plan
(x,y). On remarque que plus l’e´paisseur initiale du film mince augmente, moins
le processus de mise en ıˆlots est observe´. En effet, plus l’e´paisseur initiale du film
mince est importante et moins l’amplitude de la rugosite´ de surface du film est
susceptible d’atteindre la surface du substrat.
Dans le cas de l’e´quation (5.3), la probabilite´ d’e´volution de la hauteur d’un do-
maine de´pend des valeurs relatives des parame`tres γs/h et 2Y ǫ
2. En effet l’e´nergie
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h = 1nm h = 2 nm h = 3 nm h = 4 nm
Fig. 5.1 – Simulation de la mise en ıˆlots d’un film mince de´pose´ par voie sol-gel en
fonction de l’e´paisseur pour un temps Monte-Carlo total t =107 MCS. Les couches
sont repre´sente´es en projection sur le plan (x,y).




(hi − hj) (5.4)
K = γs/h− 2Y ǫ2 (5.5)
Si γs/h > 2Y ǫ
2 alors K > 0 sinon K < 0.
Dans un premier temps si la diffe´rence de parame`tre de maille ǫ et/ou l’e´paisseur
du film sont faibles alors K > 0 et les effets de l’e´nergie de la surface libre du film
mince sont pre´dominants. Par conse´quent la probabilite´ d’e´volution de la rugosite´
est faible et le film a tendance a` rester plan au cours de sa croissance ce qui cor-
respond a` un processus de de´position de type Frank-van der Merwe (F-M).
Dans un second temps si la diffe´rence de parame`tre de maille est e´leve´e et/ou
l’e´paisseur du film importante alors K < 0 et la probabilite´ d’e´volution de la
hauteur de chaque domaine augmente, ce qui implique que la rugosite´ de sur-
face du film mince est d’autant plus susceptible d’e´voluer. Dans ce cas les effets
des contraintes e´lastiques sont pre´dominants ce qui conduit a` la formation d’ˆılots.
Le processus d’augmentation de la rugosite´ de surface du film mince peut soit
de´buter au sommet d’une couche de mouillage ce qui correspond a` un de´poˆt de
type Stranski-Krastanov (S-K), soit directement au niveau de la surface du sub-
strat sans couche de mouillage (pour une diffe´rence de parame`tre de maille ǫ tre`s
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K > 0 K < 0
h = 2 nm
h = 13 nm h = 14 nm h = 15 nm h = 16 nmε = 0.04
ε = 0.07 ε = 0.08 ε = 0.081 ε = 0.082
K < 0
K > 0 K < 0 K < 0
K < 0
K < 0
h = 2 nm h = 2 nm h = 2 nm
ε = 0.04 ε = 0.04 ε = 0.04
Fig. 5.2 – Simulation de la mise en ıˆlots d’un film mince de´pose´ par PVD-CVD
en fonction de l’e´paisseur (haut) et de la diffe´rence de parame`tre de maille (bas)
pour un temps Monte-Carlo total t =107 MCS. Les couches sont repre´sente´es en
projection sur le plan (x,y).
e´leve´e) ce qui correspond a` un de´poˆt de type Volmer-Weber (V-W).
La figure 5.2 pre´sente les re´sultats nume´riques correspondant au mode`le phy-
sique pre´sente´ dans ce chapitre pour les films minces synthe´tise´s par des proce´de´s
de type PVD-CVD ; les couches sont repre´sente´es en projection sur le plan (x,y).
La figure 5.3 repre´sente les meˆmes couches mais en perspective. La figure du haut
correspond a` l’e´volution du processus de mise en ıˆlots en fonction de l’e´paisseur du
film mince pour une diffe´rence de parame`tre de maille constante ǫ = 0.04 tandis
que la figure du bas repre´sente cette e´volution en fonction de la diffe´rence de pa-
rame`tre de maille ǫ et pour une e´paisseur constante h = 2 nm ; dans tous les cas
le temps de calcul est t =107 MCS. On s’inte´resse au parame`tre K e´voluant de
valeurs positives vers des valeurs ne´gatives puisque le processus de mise en ıˆlots ne
devient significatif que lorsque K < 0.
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Fig. 5.3 – Simulation de la mise en ıˆlots d’un film mince de´pose´ par PVD-CVD
en fonction de l’e´paisseur (haut) et de la diffe´rence de parame`tre de maille (bas)
pour un temps Monte-Carlo total t =107 MCS. Les couches sont repre´sente´es en
perspective.
La figure 5.4 correspond a` deux images expe´rimentales LEEM pour ‘Low Energy
Electron Microscope’ permettant de caracte´riser le processus de mise en ıˆlots de
couches Si1−xGex de´pose´es sur des substrats Si (100).
L’image du haut illustre l’effet du nombre de monocouches de´pose´es (ML pour
‘monolayer’ ) donc de l’e´paisseur du film mince, pour une composition fixe´e x = 0.25
(donc une diffe´rence de parame`tre de maille fixe a` l’interface couche-substrat), sur
la formation des QDs en surface du substrat [25]. L’image du bas correspond au
meˆme syste`me expe´rimental mais dans ce cas l’e´paisseur du film est fixe3 et de
gauche a` droite les cliche´s LEEM correspondent a` une augmentation de la teneur
3L’e´paisseur du film n’est pas donne´e dans le texte mais les auteurs pre´cisent que l’image
illustre les premiers instants de l’apparition de la rugosite´ de surface du film mince ce qui corres-
pond a` quelques ML.
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en Ge (augmentation de x) donc a` une diffe´rence de parame`tre de maille ǫ de plus
en plus e´leve´e [26].
Fig. 5.4 – Figure du haut : cliche´s LEEM re´ve´lant l’apparition d’ˆılots Si1−xGex sur
des substrats Si (100) en fonction du nombre de monocouches de´pose´es (donc de
l’e´paisseur du film mince) pour x = 0.25 (a) 54 ML (b) 60 ML (c) 66 ML et (d) 78
ML ; la surface de chaque cliche´ est 2x2 µm2. D’apre`s Sutter et coll. [25]. Figure du
bas : cliche´s LEEM re´ve´lant l’apparition d’ˆılots Si1−xGex sur des substrats Si (100)
en fonction de la proportion x de Ge (donc de la diffe´rence de parame`tre de maille
a` l’interface film-substrat) pour une e´paisseur fixe du film mince (a) x = 0.25 (b)
x = 0.34 (c) x = 0.40 ; la surface de chaque cliche´ est 1.8x1.8 µm2. Les cliche´s
en noir correspondent a` une transforme´e de Fourier bi-dimensionnelle qui illustre
l’apparition d’un ordre a` longue distance lorsque x augmente. D’apre`s Tromp et
coll. [26].
On peut remarquer d’une part une excellente correspondance qualitative entre
les re´sultats nume´riques de la figure 5.2 et les re´sultats expe´rimentaux de la figure
5.4. En effet, les re´sultats nume´riques reproduisent les tendances observe´es sur les
figures expe´rimentales vis a` vis de l’augmentation de l’e´paisseur du film mince (fi-
gures 5.2 et 5.4 haut) et vis a` vis de l’augmentation de la diffe´rence de parame`tre
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de maille a` l’interface couche-substrat (figures 5.2 et 5.4 bas). On peut remarquer
d’autre part que dans le cas d’un film mince produit par un proce´de´ PVD-CVD
la mise en ıˆlots de la couche est un phe´nome`ne plus sensible a` la variation de la
diffe´rence de parame`tre de maille que a` l’e´volution de l’e´paisseur du film puisque
pour chaque domaine i, Ei est une fonction de ǫ
2 et 1/h. Par conse´quent, le mode`le
physique introduit dans ce chapitre permet de de´crire la transition des processus
de croissance F-M ou S-K (K > 0 ou K ≈ 0 respectivement) vers un processus
de type V-W pour K < 0 lie´ a` une plus grande efficacite´ du processus de mise
en ıˆlots avec l’augmentation de la diffe´rence de parame`tre de maille ǫ et/ou de
l’e´paisseur du film mince h. L’ensemble de ces phe´nome`nes fait l’objet d’une des-
cription expe´rimentale pre´cise dans l’article de revue de Voigtla¨nder concernant le
syste`me mode`le {Ge||Si} [32].
On peut remarquer finalement que l’augmentation de h ou de ǫ conduit a` un pro-
cessus de mise en ıˆlots plus efficace dans le cas d’un film mince synthe´tise´ par un
proce´de´ de type PVD-CVD tandis que pour un film de´pose´ par un proce´de´ de type
sol-gel, le processus de mise en ıˆlots du film est de moins en moins efficace au fur
et a` mesure que l’e´paisseur du film augmente.
5.4 Conclusion
Le mode`le e´nerge´tique introduit dans ce chapitre permet de de´crire les trois
principaux processus de formation de nanoˆılots (F-M, S-K et V-W) a` partir de
films minces synthe´tise´s par des proce´de´s de type PVD-CVD.
Nous de´montrons une tendance totalement oppose´e vis a` vis du processus de
mise en ıˆlots entre des films minces synthe´tise´s par voie sol-gel et des films minces
synthe´tise´s par PVD-CVD par rapport a` l’e´paisseur de la couche de´pose´e : plus la
couche est e´paisse et plus le processus de mise en ıˆlots est efficace pour un film mince
de´pose´ par PVD-CVD tandis que un film mince de´pose´ par voie sol-gel de´montre
une tendance totalement oppose´e.
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Ces re´sultats sont compre´hensibles graˆce aux e´quations (4.10) et (5.3) qui
de´montrent que l’e´volution de la rugosite´ de surface d’un film mince synthe´tise´
par voie sol-gel est influence´e par la diffusion de surface et l’e´nergie de surface
libre du film tandis qu’elle est la conse´quence d’un me´canisme compe´titif entre les
e´nergies des contraintes e´lastiques et l’e´nergie de surface libre pour un film mince
de´pose´ par un proce´de´ PVD-CVD.
Dans la troisie`me partie de ce manuscrit, nous introduisons dans le chapitre 6 les
notions physiques essentielles concernant la simulation de particules classiques en
dynamique mole´culaire ainsi que les algorithmes de re´fe´rence puis une application
pratique de l’algorithme pre´dicteur-correcteur au chapitre 7 illustrant la simula-
tion du processus d’auto-organisation de particules microme´triques sous les effets
conjugue´s de forces capillaires attractives et de forces de friction.
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Troisie`me partie
Etude de l’auto-organisation de






SIMULATION DE PARTICULES CLASSIQUES EN DYNAMIQUE
MOLE´CULAIRE
6.1 Introduction
La dynamique mole´culaire classique est une me´thode directe d’e´tude de la dyna-
mique de syste`mes de particules en inte´raction. Les particules e´tudie´es peuvent eˆtre
des mole´cules [177–179] ou des groupements d’atomes de dimensions collo¨ıdales1
[180–182]. Cette me´thode permet aussi de simuler des syste`mes macroscopiques
pour des tailles caracte´ristiques comprises entre le micron et le centime`tre en par-
ticulier pour les e´tudes de dynamique et d’arrangements dans les milieux granu-
laires [183–185] (dynamique des tas de sable et proble`mes physiques concernant les
empilements granulaires en ge´ne´ral [186]).
Nous introduisons a` pre´sent les principes fondamentaux de la dynamique mole´-
culaire classique.
6.2 Principes fondamentaux
Parmi les trois me´thodes de simulation nume´rique que nous avons mises en
oeuvre au cours de cette the`se, la dynamique mole´culaire classique est conceptuel-
lement la plus simple. Cette approche consiste a` inte´grer les e´quations de Newton
pour de´terminer l’e´volution de la position des particules au cours du temps t entre
chaque pas e´le´mentaire d’inte´gration ∆t ; c’est donc une me´thode parfaitement
de´terministe au contraire de la me´thode Monte-Carlo qui est une technique proba-
biliste.
Le re´alisme d’une simulation de dynamique mole´culaire est tre`s fortement condi-
tionne´ par la mode´lisation des forces subies par chaque particule. De manie`re
1Par dimensions collo¨ıdales on entend des particules dont les tailles sont comprises entre une
dizaine de nanome`tres et un micron.
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ge´ne´rale, le calcul des forces est la partie la plus couˆteuse en temps de calcul a`
chaque ite´ration. Au contraire des simulations de dynamique mole´culaire ab initio
pour lesquelles les potentiels d’interactions entre atomes de´coulent des principes de
base de la me´canique quantique, les simulations de syste`mes classiques requie`rent
l’emploi de potentiels d’interactions de type empirique et/ou semi-empirique c’est
a` dire de´rive´s de re´sultats the´oriques et/ou expe´rimentaux pour mode´liser les
inte´ractions entre les particules pre´sentes dans le syste`me. Cette approche est tre`s
efficace car elle simplifie les calculs et permet de traiter de fac¸on re´aliste des en-
sembles de grande dimension, typiquement de plusieurs centaines jusqu’a` plusieurs
milliers de particules, avec des temps de calcul raisonnables.
A chaque pas de calcul, les trajectoires simule´es sont d’autant plus proches des tra-
jectoires re´elles que le pas d’inte´gration ∆t est petit. En effet, chaque trajectoire
nume´rique correspond a` une succession de segments de droite qui tendent vers la
tangente en chaque point de la courbe repre´sentative de la trajectoire re´elle au fur
et a` mesure que ∆t tend vers ze´ro. Pour une succession de N pas d’inte´gration,
le temps physique total de simulation est e´gal a` N∆t. Pour des besoins de com-
paraison avec le temps d’e´volution du syste`me physique re´el, il est ne´cessaire de
trouver un bon compromis entre un pas d’inte´gration assez faible pour que les tra-
jectoires soient de´crites correctement et suffisamment e´leve´ pour que le temps phy-
sique total a` la fin de la simulation soit comparable a` des faits expe´rimentaux. Ces
conside´rations sont bien entendu de´pendantes du type de syste`me e´tudie´. Pour des
simulations de dynamique mole´culaire ab initio le pas d’inte´gration peut atteindre
la femtoseconde (10-15 s) pour inte´grer les tre`s hautes fre´quences des vibrations
atomiques, tandis que des syste`mes classiques ne´cessitent des pas d’inte´gration
compris ge´ne´ralement entre 10-10 et 10-9 seconde2.
2On peut illustrer qualitativement cette ide´e en conside´rant deux collo¨ıdes sphe´riques de meˆme
densite´ mais de volumes tre`s diffe´rents en mouvement brownien dans un liquide. Il est clair que
les fluctuations de la marche ale´atoire du collo¨ıde le plus volumineux seront beaucoup moins
rapides que celles du plus petit collo¨ıde et pourront supporter un pas d’inte´gration beaucoup plus
important. On paraphrase ici Glotzer et coll. [187] : ‘For example, all other parameters fixed, a
10 nm colloid will diffuse 1000 times further relative to its dimension than a 10 µm colloid.’
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Lorsque un mode`le de force a e´te´ choisi il est possible de de´terminer, a` partir d’un
ensemble de positions initiales et de conditions aux limites a` un instant t fixe´,
l’acce´le´ration, la vitesse puis la position de chaque particule a` l’instant t + ∆t en
utilisant un algorithme d’inte´gration des e´quations du mouvement.
Dans la prochaine section nous de´crivons succinctement les principaux algo-
rithmes de re´fe´rence utilise´s pour inte´grer les e´quations du mouvement.
6.3 Algorithmes de re´fe´rence
La plupart des algorithmes de dynamique mole´culaire classique expriment les
positions et les vitesses sous forme de se´ries de Taylor3.
A l’instant t on calcul l’acce´le´ration ai(t) subie par chaque particule i de masse mi
situe´e a` la position ri(t) a` la vitesse vi(t) en appliquant le principe fondamental
de la dynamique newtonienne, miai(t) = Fi(t), avec Fi(t) la re´sultante des forces
subies par la particule i a` l’instant t.
Connaissant l’acce´le´ration ai(t) qui agit sur la particule i a` l’instant t pendant
l’intervalle de temps ∆t on peut en de´duire sa vitesse et sa position a` l’instant
t+∆t :
vi(t+∆t) = vi(t) + ai(t)∆t+O(∆t
2) (6.1)





a` l’instant t + ∆t l’acce´le´ration ai(t + ∆t) de chaque particule i est recalcule´e et
les meˆmes ope´rations permettent de de´crire la trajectoire de chaque particule sur
l’ensemble des ite´rations. La pre´cision des ope´rations d’inte´gration est directement
lie´e a` l’ordre du reste de la se´rie de Taylor.
En pratique, il existe plusieurs algorithmes permettant d’ame´liorer l’efficacite´
des ope´rations d’inte´gration. En particulier, la pre´cision du calcul des positions
peut eˆtre ame´liore´e en appliquant l’algorithme de Verlet sur les positions [188]. On
3On ne donne qu’un aperc¸u restreint de ces algorithmes qui pre´sentent par ailleurs un grand
nombre de variantes en pratique.
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e´crit l’expression de ri(t) aux instants t−∆t et t+∆t en poussant le de´veloppement
jusqu’a` l’ordre 4 soit :
















avec bi(t) un coefficient homoge`ne a` la de´rive´e premie`re de l’acce´le´ration de chaque
particule i a` l’instant t. En combinant ces deux e´quations on exprime simplement




− ai(t)∆t2 +O(∆t4) (6.5)





Cet algorithme est re´versible dans le temps (le fait de changer ∆t par −∆t ne
modifie pas l’e´quation (6.5)) ce qui est une proprie´te´ fondamentale des e´quations
de Newton. De plus, il assure une faible de´rive de l’e´nergie totale du syste`me pour
des temps de calcul importants. Cependant, la vitesse n’est pas calcule´e directement
ce qui peut eˆtre geˆnant pour le calcul de l’e´nergie cine´tique. Cette quantite´ est en
effet indispensable pour calculer l’e´nergie totale du syste`me au cours des ite´rations.
Dans le cas de syste`mes conservatifs (syste`mes microcanoniques), il est ne´cessaire
de ve´rifier que l’e´nergie totale reste constante pour que la simulation de dynamique
mole´culaire soit valable. Le traitement explicite de la vitesse est pris en compte dans
deux autres algorithmes de re´fe´rence, l’algorithme ‘saute-mouton’ (‘leap-frog’ ) ainsi
que l’algorithme de Verlet sur les vitesses4.
4la description de ces algorithmes n’est pas l’objet de ce travail et nous conseillons le livre de
Allen et Tildesley [189] pour plus d’informations.
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Dans ce travail nous avons choisi d’appliquer un algorithme de type pre´dicteur-
correcteur de Gear [189,190] qui se re´sume en trois e´tapes :
La position, la vitesse, l’acce´le´ration et les termes d’ordres supe´rieurs associe´s a`
chaque particule i a` l’instant t+∆t sont pre´dits par un de´veloppement en se´rie de
Taylor en fonction des grandeurs connues a` l’instant t. On donne ici une illustration
de la me´thode pour un de´veloppement de Taylor de la position a` l’ordre 4 :














aip(t+∆t) = ai(t) + bi(t)∆t+O(∆t
2) (6.9)
bip(t+∆t) = bi(t) +O(∆t) (6.10)
Des positions et des vitesses on de´duit la re´sultante des forces Fi(t+∆t) agissant sur
chaque particule ce qui permet de calculer une acce´le´ration Fi(t+∆t)/mi en ge´ne´ral
diffe´rente de l’acce´le´ration pre´dite. La diffe´rence ∆a entre ces deux acce´le´rations
est appele´e signal d’erreur, ∆a(t+∆t) = Fi(t+∆t)/mi − aip(t+∆t).
On corrige finalement les positions, les vitesses, les acce´le´rations et les termes
d’ordre supe´rieur proportionnellement au signal d’erreur :
ric(t+∆t) = rip(t+∆t) + c0∆a(t+∆t)∆t
2 (6.11)
vic(t+∆t) = vip(t+∆t) + c1∆a(t+∆t)∆t (6.12)
aic(t+∆t) = aip(t+∆t) + c2∆a(t+∆t) (6.13)
bic(t+∆t) = bip(t+∆t) + c3∆a(t+∆t)∆t
−1 (6.14)
Les coefficients ci sont choisis de telle sorte que les calculs soient aussi stables
que possible ; ils de´pendent de l’ordre de l’e´quation diffe´rentielle a` re´soudre et du
nombre de parame`tres corrige´s (ne´cessairement e´gal a` l’ordre du de´veloppement de
Taylor sur les positions). Le tableau 6.1 pre´sente les coefficients de Gear pour une
e´quation diffe´rentielle d’ordre 2 et trois ordres possibles pour le de´veloppement de
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Taylor sur les positions.
Ordre c0 c1 c2 c3 c4
3 0 1 1 0 0
4 1/6 5/6 1 1/3 0
5 19/90 3/4 1 1/2 1/12
Tab. 6.1 – Coefficients de Gear de l’algorithme pre´dicteur-correcteur.
L’algorithme pre´dicteur-correcteur permet de de´duire l’ensemble des positions, des
vitesses et des acce´le´rations a` chaque ite´ration par un processus que l’on peut qua-
lifier de semi-physique au sens ou l’acce´le´ration pre´dite ne de´coule pas du principe
fondamental de la dynamique tandis que le signal d’erreur permet un controˆle phy-
sique des re´sultats pre´dits par la premie`re e´tape. Cet algorithme permet en principe
un calcul tre`s pre´cis des positions et des vitesses parce qu’il ne limite pas l’ordre
maximum du de´veloppement en se´rie de Taylor contrairement aux algorithmes de
type Verlet. Cependant les calculs sont plus longs en particulier a` cause des trois
e´tapes ne´cessaires a` l’inte´gration des e´quations de Newton. Cette me´thode est en
ge´ne´ral plus efficace que les algorithmes de Verlet pour des temps de calcul courts
mais ne ve´rifie pas l’invariance des e´quations du mouvement par renversement du
temps et ne permet pas la conservation de l’e´nergie totale du syste`me [189].
6.4 Conclusion
Dans ce chapitre nous avons pre´sente´ brie`vement les principes fondamentaux
de la dynamique mole´culaire ainsi que les principaux algorithmes de re´fe´rence
d’inte´gration des e´quations du mouvement.
En principe, un algorithme est choisi en priorite´ par rapport a` un autre en fonc-
tion du temps d’inte´gration utilise´ et de la nature du syste`me e´tudie´ afin d’obtenir
le meilleur rapport entre une bonne qualite´ physique des calculs et un temps de
simulation le plus court possible. Bien que les diffe´rences soient en the´orie impor-
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tantes en particulier dans le cas d’un algorithme pre´dicteur-correcteur par rapport
a` des me´thodes plus intuitives comme l’algorithme de Verlet, on se rend compte en
pratique que la qualite´ d’une simulation de dynamique mole´culaire de´pend avant
tout des forces prises en compte dans le syste`me et des e´ventuelles approximations
impose´es par le physicien.
Dans le chapitre suivant nous allons appliquer l’algorithme pre´dicteur-correcteur
a` l’e´tude de l’auto-organisation de collo¨ıdes immerge´s dans un film d’eau en e´vapo-
ration, l’ensemble reposant sur un substrat horizontal rigide. Les particules sont
soumises aux effets du mouvement brownien, de forces capillaires attractives et de





APPLICATION DE LA DYNAMIQUE MOLE´CULAIRE A` L’E´TUDE
DE L’AUTO-ORGANISATION DE PARTICULES
MICROME´TRIQUES
7.1 Introduction
La synthe`se de structures auto-organise´es forme´es de particules solides de di-
mensions comprises entre 10 nm et un micron1 constitue une the´matique de re-
cherche expe´rimentale tre`s active. Ces assemblages peuvent eˆtre des monocouches
continues ou des re´seaux bidimensionnels [191–194] de particules organise´es a` la
surface d’un substrat ou encore des structures plus complexes, comme par exemple
les opales2 [195–197]. La figure 7.1 illustre remarquablement la pre´sence de plans
denses de particules dans des opales synthe´tise´es avec des nanosphe`res de poly-
styre`ne par Fudouzi et coll. [196].
Dans ce chapitre, nous limitons notre the´matique de recherche aux re´seaux bi-
dimensionnels de particules auto-organise´es sur des substrats. L’auto-organisation
de particules en suspension dans un liquide peut eˆtre mise tre`s simplement en
e´vidence au cours du se´chage d’une goutte liquide contenant des particules. La fi-
gure 7.2 pre´sente des images de microscopie optique de particules de diamant, de
diame`tre moyen 1 et 10 µm pour les cas (a) et (b) respectivement, immerge´es dans
une goutte d’eau en cours de se´chage sur un substrat de silice amorphe de qua-
lite´ optique. Dans les deux cas, on observe tre`s nettement la formation d’un de´poˆt
concentrique de particules au cours du se´chage de la goutte. Ce phe´nome`ne peut
1Ces particules sont en ge´ne´ral de´signe´es par collo¨ıdes et sont distribue´es en phase liquide dans
des suspensions collo¨ıdales avant mise en forme.
2Avant d’eˆtre un mate´riau de synthe`se l’opale est un mine´ral naturel qui est forme´ d’un
assemblage de plans denses de billes de silice dont le diame`tre est de l’ordre de 150 nm. La
superposition de ces plans confe`rent aux opales des proprie´te´s d’ordre cristallin a` l’e´chelle de la
centaine de nanome`tres. Ces arrangements non ale´atoires forment des re´seaux de diffraction de
la lumie`re visible ce qui explique les colorations vives observe´es sur ces mine´raux.
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Fig. 7.1 – Image de microscopie e´lectronique a` balayage d’un film d’opale forme´
avec des sphe`res de polystyre`ne de 202 nm de diame`tre ; les indexations corres-
pondent a` des familles de plans denses d’un empilement cubique compact. D’apre`s
Fudouzi et coll. [196].
eˆtre observe´ quotidiennement en laissant se´cher une goutte de cafe´ sur un support
plan [198].
Fig. 7.2 – Images de microscopie optique de particules de diamant, de diame`tre
moyen (a) 1 µm et (b) 10 µm, immerge´es dans une goutte d’eau en cours de se´chage
sur un substrat de silice amorphe de qualite´ optique.
A ce sujet, on peut remarquer l’e´tude the´orique de Popov qui a propose´ un mode`le
analytique complet pour de´crire le se´chage d’une goutte de suspension collo¨ıdale
sur un substrat [199]. Cette e´tude met en e´vidence l’importance des flux de convec-
tion dans la goutte sur la re´partition finale des particules. Un re´seau circulaire de
particules auto-organise´es peut donc eˆtre synthe´tise´ tre`s simplement au cours du
se´chage d’une goutte de liquide contenant des particules en suspension. Cependant
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on comprend, au dela` de l’inte´reˆt purement fondamental de cette e´tude, que la
taille et la forme des re´seaux susceptibles d’eˆtre obtenus par cette me´thode sont
naturellement limite´es par la forme de la goutte en cours de se´chage. Nous allons
maintenant pre´senter les structures qu’il est possible de synthe´tiser par se´chage
d’un film liquide plan contenant des particules immerge´es, l’ensemble reposant sur
un substrat, en mettant a` profit des forces d’origine capillaire.
Dans ces syste`mes, le processus d’auto-organisation de´bute lorsque l’e´paisseur
du film liquide devient infe´rieure au diame`tre moyen des particules sous l’effet de
son e´vaporation. En fonction du caracte`re mouillant ou non mouillant de la phase
liquide vis a` vis des particules, la surface du liquide est localement de´forme´e condui-
sant respectivement a` la cre´ation de forces capillaires attractives ou re´pulsives.
Paunov [200] de´crit l’origine de ces forces comme ‘[...] le re´sultat des recouvre-
ments des de´formations de la surface liquide autour des particules’. Les articles de
revue de Kralchevsky et coll. [201, 202] et Nagayama [203] mettent en e´vidence le
caracte`re fondamental de ces forces dans les processus d’auto-organisation de par-
ticules immerge´es dans un film liquide en e´vaporation a` la surface d’un substrat.
Il faut remarquer que les forces peuvent entrer en compe´tition avec d’autres types
d’inte´ractions, en particulier les inte´ractions particule-substrat pour former des
re´seaux de ge´ome´trie particulie`re. En effet, Aizenberg et coll. [204] et Huwiller et
coll. [205] ont re´ussi a` synthe´tiser respectivement des re´seaux originaux de sphe`res
de polystyre`ne microme´triques et de sphe`res de silice nanome´triques en controˆlant
leur re´partition sur des substrats pre´sentant un e´tat de surface anisotrope et chimi-
quement actif. La figure 7.3 illustre les re´seaux obtenus par Aizenberg et coll. avec
un substrat dont la surface est chimiquement active´e de telle sorte que des zones




On peut citer les travaux de Thill et coll. [206] qui ont de´montre´ que les forces
d’adhe´sion entre des particules α-Al2O3 et un substrat de mica sont suffisantes
pour e´liminer les effets des forces capillaires et confiner les particules sur des zones
tre`s pre´cises en surface du substrat. Les forces d’adhe´sion (Fa) induisent en ge´ne´ral
141
Fig. 7.3 – Re´partition de particules charge´es sur un substrat e´lectriquement ac-
tive´ ; les zones charge´es ne´gativement sont des cercles de diame`tre 5.6 µm formant
un re´seau carre´ de maille 10 µm, le reste de la surface du substrat est charge´e
ne´gativement. Dans les cas (a) et (b) des particules charge´es positivement sont at-
tire´es par les zones ne´gatives du substrat tandis que dans le cas (c), des particules
charge´es ne´gativement sont localise´es sur la partie positive du substrat. Le cas (b)
correspond au cas (a) apre`s se´chage complet de la couche liquide ; la densification
observe´e dans le cas (b) s’interpre`te par l’action des forces capillaires attractives
au cours du se´chage. Le sche´ma encadre´ en haut a` droite illustre le proce´de´ de fa-
brication du re´seau charge´ en surface du substrat. D’apre`s Aizenberg et coll. [204].
des forces de friction (Ff ) qui s’expriment simplement a` travers la loi classique de
Amontons [207], Ff=µ Fa, avec µ un coefficient de friction. En particulier, Hu et
coll. [208] ont mis a` profit les forces de friction entre des particules de silice na-
nome´triques (d50 =25 nm) et un substrat de silicium pour obtenir une distribution
dense et homoge`ne de particules a` la fin du se´chage.
Cependant, en de´pit d’un grand nombre d’e´tudes expe´rimentales, peu de mode`les
the´oriques concernant l’auto-organisation des particules au cours du se´chage d’un
film liquide ont e´te´ publie´s. Reyes et coll. ont e´tudie´ les proprie´te´s ge´ome´triques
de monocouches de particules de polyme`res synthe´tise´es a` partir du se´chage d’une
suspension collo¨ıdale par une approche Monte-Carlo [209] et Ja´rai-Szabo´ et coll. ont
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propose´ un mode`le de type ‘spring-block stick-slip’ pour mode´liser la dynamique
du processus d’auto-organisation de particules de polystyre`ne nanome´triques sur
un substrat de verre de silice amorphe [210].
Dans ce chapitre nous conside´rons un syste`me expe´rimental simple : un film
mince liquide de quelques microme`tres d’e´paisseur, contenant des particules fa-
cette´es de diamant en suspension d’un diame`tre moyen 10 µm, est se´che´ en position
horizontale sur un substrat de verre de silice amorphe pre´sentant un poli optique.
Le substrat est soit totalement plan soit indente´. Dans le premier cas, les parti-
cules forment des agre´gats de petite taille re´partis de fac¸on homoge`ne tandis que
dans le second cas on observe un confinement des particules sur un des bords de la
rayure. Nous proposons de mettre en e´vidence par une simulation de dynamique
mole´culaire l’importance des forces de friction particule-substrat sur la distribution
des particules a` la fin du processus d’auto-organisation [38].
7.2 Re´sultats expe´rimentaux
7.2.1 Protocole expe´rimental
Une suspension de particules de diamant est obtenue en diluant 2 mL d’une
suspension commerciale a` base d’eau (Buehler Metadi) dans 40 mL d’eau distille´e.
La figure 7.4 est une image de microscopie e´lectronique a` balayage qui illustre
l’ordre de grandeur du diame`tre apparent et la morphologie des particules. On
observe des particules irre´gulie`rement facette´es d’un diame`tre apparent proche de
10 µm. Les substrats sont de´coupe´s a` l’aide d’un stylo a` pointe diamant dans des
lames de verre de silice pour microscope optique ; les dimensions finales de chaque
substrat sont 1x1x0.1 cm3. Un substrat est soit plan soit indente´ avec un stylo a`
pointe diamant de telle sorte que un des bords de la rayure cre´e´e pre´sente une
rugosite´ de surface tre`s supe´rieure a` l’autre. La figure 7.5 pre´sente en vue de dessus
dans le plan (x,y) et en vue late´rale dans le plan (x,z) un sche´ma de la rayure
ainsi qu’une image obtenue par microscopie e´lectronique a` balayage qui illustre la
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Fig. 7.4 – Image de microscopie e´lectronique a` balayage illustrant la morphologie
et la taille des particules de diamant.
pre´sence d’une rugosite´ importante sur le bord gauche de la rayure.
Le substrat est ensuite lave´ dans trois solutions successives d’eau savonneuse,
d’ace´tone puis d’e´thanol. Dans chaque cas, on soumet le syste`me a` l’action des ul-
trasons pendant 15 minutes afin d’assurer l’absence de de´bris parasites. On de´pose
finalement le substrat au fond d’un re´cipient que l’on rempli de suspension jusqu’a`
ce que sa surface soit totalement immerge´e. L’ensemble est dispose´ horizontale-
ment dans une enceinte thermostate´e a` 60oC jusqu’au se´chage complet du liquide.
La re´partition des particules pre´sentes en surface du substrat est finalement ca-
racte´rise´e par microscopie optique.
Nous analysons maintenant les diffe´rences de re´partition expe´rimentales ob-
serve´es entre un substrat plan et un substrat indente´.
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Fig. 7.5 – Sche´ma de la surface du substrat au voisinage de la rayure dans les plans
(x,y) et (x,z) (gauche) et mise en e´vidence de la partie rugueuse d’un substrat raye´
par microscopie e´lectronique a` balayage (droite).
7.2.2 Analyse de la distribution des particules
Les figures 7.6 et 7.7 illustrent la re´partition des particules apre`s se´chage res-
pectivement dans le cas d’un substrat plan et dans le cas d’un substrat indente´.
On observe clairement des agre´gats line´aires de petites tailles, re´partis de fac¸on
homoge`ne ainsi que des particules isole´es a` la surface d’un substrat plan. Pour un
substrat indente´, on remarque d’une part que les particules sont agglome´re´es sur
une bande dont la largeur est e´quivalente a` environ 4 fois le diame`tre d’une parti-
cule et d’autre part que cette bande n’est visible que du cote´ gauche de la rayure.
Apre`s un certain temps de se´chage, l’e´paisseur du film liquide devient e´gale au
diame`tre moyen des particules qui sont par conse´quent entoure´es par un film li-
quide dont l’e´paisseur est infe´rieure ou e´gale a` 10 µm. A partir de cet instant et
pendant la suite du processus de se´chage, les particules induisent une de´formation
locale de la surface de ce film liquide. Ce phe´nome`ne a e´te´ observe´ et analyse´ sur
une grande quantite´ de syste`mes ; il est attribue´ a` la formation d’un me´nisque au-
tour de chaque particule et d’une ligne de contact ou` coexistent les phases gaz,
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Fig. 7.6 – Caracte´risation par microscopie optique de la re´partition des particules
apre`s se´chage complet du liquide dans le cas d’un substrat plan.
liquide et solide. Le recouvrement des de´formations de surface du film liquide in-
duit la cre´ation de forces capillaires attractives ou re´pulsives entre les particules en
fonction du caracte`re respectivement mouillant ou non mouillant du liquide.
Dans notre syste`me il est clair que la formation des agre´gats observe´s dans le
cas d’un substrat plan est la conse´quence directe de l’action des forces capillaires
attractives. La re´partition homoge`ne des particules et des agre´gats indique que l’ac-
tion de ces forces n’est efficace qu’entre des particules proches voisines et l’absence
d’orientation pre´fe´rentielle des agre´gats traduit leur caracte`re isotrope. En d’autres
termes, ces inte´ractions agissent dans toutes les directions autour de chaque par-
ticule et sont d’autant plus intenses que les particules sont proches les unes des
autres. Cette analyse montre qu’a` la fin du processus de se´chage, le film liquide se
rompt en un ensemble plus ou moins interconnecte´ de gouttes qui induisent locale-
ment la formation de petits agre´gats. Si on observe maintenant le cas du substrat
indente´, on peut remarquer qu’il n’y a pas de particules localise´es dans la rayure
mais sur le bord supe´rieur gauche. On comprend que l’action seule des forces capil-
146
Fig. 7.7 – Caracte´risation par microscopie optique de la re´partition des particules
apre`s se´chage complet du liquide dans le cas d’un substrat indente´.
laires ne permet pas d’expliquer la re´partition fortement anisotrope des particules
au voisinage de la rayure. Ces observations sugge`rent que les particules localise´es
sur la partie rugueuse de la surface du substrat y restent pie´ge´es.
Nous proposons d’attribuer le confinement observe´ dans le cas d’un substrat
indente´ a` la rugosite´ du bord gauche de la rayure qui induit des forces de friction
particule-substrat beaucoup plus importantes que sur n’importe quelle autre partie
de la surface du substrat. Ces forces non conservatives, couple´es a` l’action des forces
capillaires attractives doivent contribuer fortement au confinement des particules
sur cette partie de la surface d’un substrat indente´.
Nous allons introduire un mode`le physique et une simulation de dynamique
mole´culaire pour ve´rifier l’importance des forces de friction sur la distribution des
particules a` la surface d’un substrat indente´.
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7.3 Mode`le physique
Nous avons simule´ par dynamique mole´culaire le mouvement des particules
a` la surface d’un substrat plan ou indente´. Nous avons inte´gre´ les e´quations du
mouvement par un algorithme de type pre´dicteur-correcteur afin de de´terminer les
trajectoires des particules au cours du temps et obtenir l’ensemble de leurs positions
a` la fin du se´chage. Chaque ite´ration correspond a` un pas d’inte´gration ∆t = 10−10
s. Dans le paragraphe suivant nous de´crivons le mode`le physique de´veloppe´ pour
simuler la ge´ome´trie du syste`me et l’ensemble des forces.
7.3.1 Mode`les du film liquide et des substrats
Le film liquide est simule´ par un ensemble de 200 particules de diame`tre d =
10 µm re´parties ale´atoirement dans un paralle´le´pipe`de de longueur 50d dans les
directions x et y et de hauteur H(t = 0) = d dans l’e´tat initial. On simule le se´chage
du film liquide en diminuant line´airement son e´paisseur H a` chaque ite´ration de
l’algorithme d’une valeur de 1 nm jusqu’a` ce que H = 0, ce qui repre´sente un
total de 104 ite´rations. La pre´sence d’un substrat parfait est de´finie simplement
en fixant la position de toutes les particules a` la meˆme valeur dans la direction
z puisque dans ce cas le processus d’auto-organisation ne se produit que dans le
plan horizontal (x,y). La simulation du se´chage d’un film liquide sur un substrat
indente´ ne´cessite de prendre en compte la pre´sence de la rayure et d’une aire de
plus grande rugosite´ sur un de ses bords. On centre la rayure dans la direction x
et on fixe sa largeur, sa longueur et sa profondeur e´gales a` 3d, 50d et 3d suivant
x, y et z respectivement. De part et d’autre de la rayure, les particules ne peuvent
se de´placer que dans le plan (x,y) tandis que au niveau de la rayure, elles sont
susceptibles de se de´placer dans la direction z. La figure 7.8 illustre les degre´s de
liberte´ autorise´s pour un substrat plan et un substrat indente´ dans le plan (x,z).
On simule l’aire de plus grande rugosite´ par un rectangle positionne´ a` gauche de
la rayure dans la direction x, de largeur 5d et de longueur 50d dans les directions
x et y respectivement. On impose des conditions aux limites pe´riodiques dans les
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Fig. 7.8 – Illustration des degre´s de liberte´ autorise´s pour un substrat plan (haut)
et un substrat indente´ (bas) dans le plan (x,z) ; les fle`ches indiquent la direction et
le sens des de´placements possibles.
directions x et y.
D’un point de vue dynamique, des particules sphe´riques se de´placent sur un
substrat par roulement avec ou sans glissement. Dans notre syste`me expe´rimental
les particules sont facette´es, il est donc peu probable qu’elles puissent se de´placer
par roulement. Par conse´quent on suppose que les particules virtuelles se de´placent
en glissant sur toute la surface d’un substrat plan mais seulement en dehors de la
rayure pour un substrat indente´.
Ces conside´rations mettent en e´vidence la ne´cessite´ de prendre en compte l’effet
de la friction particule-substrat dans le bilan des forces que nous pre´sentons dans
le paragraphe suivant.
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7.3.2 Mode´lisation des forces
Etant donne´ la faible taille des particules, on suppose que l’effet de leur poids
est ne´gligeable au cours de leur mouvement.
Au cours du se´chage, les particules situe´es a` la surface d’un substrat ou dans
une rayure sont en e´quilibre thermique avec le film liquide et subissent le mouve-
ment brownien associe´ a` une force de friction visqueuse particule-liquide d’apre`s le
the´ore`me de fluctuation-dissipation. Ce the´ore`me montre que l’effet du fluide sur
une particule est a` la fois ge´ne´rateur de quantite´ de mouvement et responsable de
frottements visqueux ; ces deux tendances de´coulent directement des innombrables
chocs que subit la particule de solide de la part des mole´cules constitutives du
fluide. La force brownienne, issue des fluctuations thermiques locales du fluide doit
ve´rifier [187,211,212] :
〈|Fib(0)|, |Fib(t)|〉 = 2kBTξδ(t) (7.1)
〈Fib(t)〉 = 0 (7.2)
avec kB la constante de Boltzmann, T la tempe´rature absolue et ξ (kg.s
−1) le facteur
de friction particule-liquide de Stokes. Etant donne´ la faible taille des particules et
leur caracte`re sphe´rique, on conside`re que le facteur ξ peut eˆtre lie´ tre`s simplement
a` la viscosite´ dynamique du liquide η (kg.m−1.s−1) par la loi de Stokes : ξ = 3πdη
[213]. Le dernier terme de l’e´quation, δ, est le ‘delta de Dirac’. En supposant que
le liquide soit de l’eau pure, on peut choisir η = 0.5 × 10−3kg.m−1.s−1 pour la
viscosite´ dynamique a` 333 K. Les e´quations (7.1) et (7.2) traduisent respectivement
le caracte`re de´corre´le´ de la force Fi
b(t) dans le temps et le fait que la direction,
le sens et l’amplitude de cette force sont totalement ale´atoires conduisant a` une
valeur moyenne nulle.
En pratique, on simule le mouvement brownien en exprimant l’amplitude de la





ou` ∆W (t) est calcule´ a` l’aide d’un nombre ale´atoire distribue´ suivant une gaus-
sienne de telle sorte que 〈∆W (t)〉 = 0 et 〈∆W (t),∆W (t′)〉 = ∆t. Le choix de
distribuer l’amplitude de Fi
b(t) selon une loi normale est justifie´ simplement par
le the´ore`me central limite. En effet, puisque Fi
b(t) de´coule d’un grand nombre
de chocs erratiques et inde´pendants dus aux mole´cules constitutives du fluide sur
chaque particule, alors cette force peut eˆtre assimile´e a` la limite a` une variable
ale´atoire distribue´e selon une loi normale.
Nous avons choisi de mode´liser la force de friction visqueuse particule-liquide in-
duite par le mouvement brownien par le formalisme de Stokes3 [187] :
Fi
s(t) = −ξvi(t) = −3πdηvi(t) (7.4)
avec vi(t) la vitesse de la particule i a` l’instant t. Cette force est proportionnelle
et oppose´e a` la vitesse de la particule ; il s’agit d’une formulation tre`s simple du
frottement fluide.
Au cours du se´chage du film liquide, simule´ par la diminution line´aire de son
e´paisseur H dans la direction z, les particules localise´es sur un substrat plan ou en
dehors de la rayure d’un substrat indente´ ne sont pas immerge´es mais entoure´es
par le liquide. Par suite il est clair que l’aire de contact particule-liquide diminue au
cours du temps ce qui induit une diminution de la valeur moyenne de l’amplitude
de la force brownienne et de la force de friction visqueuse. Par souci de simplicite´,
on suppose que l’intensite´ de ces forces de´croˆıt line´airement a` chaque ite´ration ce
qui revient a` remplacer d par H dans les e´quations (7.3) et (7.4).
Les particules entoure´es par le film liquide sont soumises aux forces capillaires
attractives. Nous avons mode´lise´ ces forces en de´rivant par rapport a` la position
3Le formalisme de Stokes n’est valable que pour de ‘grosses’ particules dont les vitesses sont
beaucoup plus faibles que celles des particules constitutives du fluide (ici des mole´cules d’eau).
Cette hypothe`se est tout a` fait acceptable vu la taille moyenne des particules de diamant ∼10
µm.
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avec γ (N.m−1) la tension superficielle de l’eau, γ = 73× 10−3N.m−1 a` 293 K, rc le
rayon de la ligne de contact liquide-solide, φc l’angle moyen du me´nisque au niveau
de la ligne de contact et R la distance de se´paration entre le centre des particules.
La figure 7.9 donne une description sche´matique de l’ensemble des parame`tres
physiques pre´ce´demment cite´s. Les expressions de rc et φc s’e´crivent [204] :






avec h = d−H, r le rayon d’une particule et α l’angle de mouillage au niveau de
la ligne de contact.
Fig. 7.9 – Sche´ma de l’ensemble des parame`tres physiques pris en compte dans le
calcul des forces capillaires attractives.
Comme nous l’avons pre´ce´demment mentionne´, les forces capillaires sont ne´cessaire-
ment de nature attractive pour que des agre´gats comme ceux observe´s sur la figure
7.6 puissent se former ; les particules doivent eˆtre mouille´es par l’eau donc la va-
leur de l’angle α doit ne´cessairement eˆtre comprise entre 0 et 90 degre´s. Nous
avons choisi une valeur interme´diaire, α=0.7 rad (40o), pour que cette condition
soit respecte´e. Etant donne´ le caracte`re local des recouvrements des de´formations
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induites par la pre´sence des particules a` l’origine des forces capillaires, il semble
naturel de limiter la porte´e des forces capillaires aux particules plus proches voi-
sines (de l’e´quation (7.5) on voit que |Fic(R)| diminue si R augmente). De plus il
est ne´cessaire de limiter l’action des forces capillaires entre deux particules ayant
tendance a` se rapprocher. L’e´quation (7.5) montre en effet que si R → d alors
|Fic(R)| → ∞ ce qui peut conduire a` des erreurs nume´riques. Nous avons donc
choisi de fixer la valeur des forces capillaires a` une constante lorsque d ≤ R ≤ 1.1d.
Au bilan, les forces capillaires attractives sont mode´lise´es avec les conditions sui-
vantes :
si R > 5d alors :
|Fic(R)| = 0 (7.8)
si R ≤ 5d alors :








Nous devons finalement conside´rer les forces de friction induites par la rugosite´
du substrat. Comme nous l’avons de´crit dans un paragraphe pre´ce´dent, les parti-
cules facette´es du syste`me re´el sont mode´lise´es par des particules sphe´riques qui
glissent a` la surface du substrat. De plus, lorsque ces particules sont entoure´es par
le film liquide, elles subissent une pression supple´mentaire contre le substrat. Par
conse´quent, la surface de la particule en contact avec le substrat induit la cre´ation
de forces de friction. On mode´lise les forces de frottement particule-substrat a` l’aide
d’un coefficient adimensionnel θ tel que la force totale subie par la particule i a` la
fin de chaque ite´ration soit ponde´re´e :
|Fit(r, t)| = (1− θ)(|Fib(t) + Fis(t) + Fic(r)|) (7.11)
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Par souci de simplicite´, on suppose que si une particule glisse a` la surface d’un
substrat plan ou en dehors de la zone rugueuse d’un substrat indente´ alors θ = 0,
tandis que si la particule se trouve sur cette zone rugueuse alors θ = 0.9. Nous
choisissons un coefficient de friction e´leve´ afin de mettre clairement en e´vidence les
effets des forces de friction particule-substrat.
En re´sume´, on conside`re qu’une particule entoure´e d’un film liquide subit les
effets du mouvement brownien |Fib(t)|, des forces de friction hydrodynamique avec
le liquide mode´lise´es par la loi de Stokes |Fis(t)|, des forces capillaires attractives
|Fic(R)| et des forces de friction particule-substrat si la particule glisse sur la partie
rugueuse d’un substrat indente´.
7.4 Re´sultats nume´riques
Fig. 7.10 – Distribution de particules nume´riques apre`s se´chage complet du film
liquide sur un substrat plan.
La figure 7.10 est une distribution de particules virtuelles correspondant a` l’e´tat
final de la simulation du se´chage d’un film liquide sur un substrat plan tandis
que la figure 7.11 est une distribution de particules nume´riques correspondant au
se´chage complet d’un film liquide sur un substrat indente´. Qualitativement, on
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note un excellent accord entre les distributions nume´riques et les distributions
expe´rimentales pre´sente´es dans les figures 7.6 et 7.7. En effet, de fac¸on analogue
aux re´sultats expe´rimentaux de la figure 7.6, on observe de petits agre´gats, des
re´seaux line´aires ainsi que des particules isole´es sur la figure 7.10. De plus, comme
dans le cas pre´sente´ par la figure 7.7, une bande compacte de particules nume´riques
est localise´e pre´fe´rentiellement sur la bande rugueuse du substrat virtuel de la figure
7.11. Ainsi, quel que soit le type de substrat conside´re´, le mode`le physique introduit
au paragraphe 7.3 de´crit de fac¸on tre`s satisfaisante la diffe´rence de comportement
observe´e expe´rimentalement.
Fig. 7.11 – Distribution de particules nume´riques apre`s se´chage complet du film
liquide sur un substrat indente´.
D’une part, nous confirmons que pendant les derniers instants de se´chage un film
mince liquide tend a` former des gouttes plus ou moins interconnecte´es qui sont res-
ponsables des petits agre´gats et des re´seaux line´aires de particules observe´s apre`s
se´chage sur un substrat plan. Dans notre approche nume´rique, ce phe´nome`ne est
mode´lise´ par l’action limite´e des forces capillaires attractives aux particules proches
voisines. En conse´quence, les particules virtuelles ne peuvent interagirent entre elles
que localement ce qui conduit a` des structures de petites dimensions.
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D’autre part, les re´sultats nume´riques mettent clairement en e´vidence l’impor-
tance de la rugosite´ de surface du substrat en bordure de la rayure a` travers l’effet
de´terminant des forces de friction particule-substrat sur le confinement observe´
dans le cas d’un substrat indente´.
















Fig. 7.12 – Proportion de paires de particules virtuelles p(R) (exprime´e en %)
se´pare´e par la distance R (exprime´e en unite´s d).
Que le substrat soit plan ou indente´, on illustre du point de vue expe´rimental
comme du point de vue the´orique que les forces capillaires attractives tendent
a` confiner les particules plus proches voisines en structures faiblement e´tendues.
Dans le cas particulier d’un substrat indente´, nous de´montrons que l’effet de confi-
nement observe´ sur le bord rugueux de la rayure est induit par les forces de friction
particule-substrat.
La figure 7.12 pre´sente la proportion de paires de particules virtuelles p(R) se´pare´e
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par la distance R. On calcule cette proportion avec :
p(R) = (N(R)/Ntot)× 100 (7.12)
ou` N(R) est le nombre total de paires de particules virtuelles se´pare´es par la dis-
tance R et Ntot le nombre total de paires. Le cas d’un substrat plan est repre´sente´
par des carre´s bleus et le cas d’un substrat indente´ est repre´sente´ par des carre´s
rouges.
On peut remarquer que pour des distances de se´paration infe´rieures a` 20d, la pro-
portion de paires de particules est plus importante dans le cas d’un substrat indente´.
Ce re´sultat illustre la tendance des particules a` s’agglome´rer localement en bordure
de la rayure dans le cas d’un substrat indente´. Pour des distances de se´paration
supe´rieures a` 25d la tendance pre´ce´dente est inverse´e. Ce re´sultat traduit une pro-
portion de paires de particules se´pare´es par des grandes distances plus e´leve´e dans
le cas d’un substrat plan que dans le cas d’un substrat indente´. Cette tendance
illustre la re´partition plus homoge`ne des particules en surface d’un substrat plan
par opposition au confinement observe´ dans le cas d’un substrat indente´.
7.5 Conclusion
Nous avons mis en e´vidence par dynamique mole´culaire l’importance des effets
de friction particule-substrat couple´s aux effets capillaires attractifs au cours du
se´chage d’un film mince liquide sur l’auto-organisation de particules facette´es en
glissement sur un substrat horizontal. Par simple indentation nous avons cre´e´ une
zone de plus forte rugosite´ au voisinage d’un des bords de la rayure conduisant au
cours du se´chage a` la formation de bandes line´aires denses de particules agre´ge´es.
Nous avons de´montre´ qu’une zone de forte rugosite´ est un parame`tre plus effi-
cace qu’une rayure pour confiner des particules en surface d’un substrat. Etudes
expe´rimentales et expe´riences nume´riques sont en tre`s bon accord et illustrent une
me´thode de synthe`se efficace pour la cre´ation de re´seaux denses de particules mi-




Dans ce travail de the`se nous avons applique´ des me´thodes de simulation nume´-
riques, couple´es a` des mode`les physiques a` diffe´rentes e´chelles d’espace pour simuler
et interpre´ter des phe´nome`nes d’auto-organisation.
Nous avons d’abord focalise´ notre attention sur le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3}
(le substrat (0001)α−Al2O3 e´tant plan ou rugueux) caracte´ristique du comportement
de mise en ıˆlots, sous l’effet d’un traitement thermique, de films minces e´pitaxie´s
de´pose´s par voie sol-gel sur des substrats oriente´s. Une e´tude ab initio a` l’e´chelle
atomique a montre´ un me´canisme de croissance compe´titif entre les interfaces (1),
(2) et l’interface (3) sur un substrat plan. Un mode`le a` l’e´chelle nanome´trique et un
algorithme Monte-Carlo classique ont permis de comple´ter cette e´tude en simulant
d’un point de vue phe´nome´nologique le processus de mise en ıˆlots et l’e´volution des
relations d’e´pitaxie de ce type de film pour expliquer les re´sultats expe´rimentaux
de Bachelet et coll. [22–24].
Nous avons ensuite e´largi le champ d’application des algorithmes Monte-Carlo
en de´veloppant un nouveau mode`le physique, encore a` l’e´chelle nanome´trique, pour
simuler le comportement et les parame`tres physiques responsables de la mise en
ıˆlots mais pour des films minces synthe´tise´s par des proce´de´s de type PVD-CVD.
Les re´sultats nume´riques ont e´te´ compare´s a` des re´sultats expe´rimentaux concer-
nant le syste`me de re´fe´rence {Ge||Si}. Nous avons montre´ en particulier que la loi
de comportement, vis a` vis de l’e´paisseur du film mince, est l’oppose´e de celle que
l’on peut observer dans le cas de films produits par voie sol-gel.
Nous avons enfin simule´ le phe´nome`ne d’auto-organisation de particules im-
merge´es dans un film liquide en e´vaporation, l’ensemble reposant sur un substrat
plan ou indente´, graˆce a` un mode`le physique a` l’e´chelle microscopique et un algo-
rithme de dynamique mole´culaire pre´dicteur-correcteur. Les re´sultats nume´riques
ont montre´ que l’agglome´ration pre´fe´rentielle des particules sur la partie rugueuse
d’un substrat indente´ est lie´e aux forces de friction particule-substrat.
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Les mode`les physiques et les me´thodes de simulation mis en oeuvre ont conduit
a` une interpre´tation, de´terministe ou phe´nome´nologique, des phe´nome`nes et des
parame`tres physiques responsables des processus d’auto-organisation spe´cifiques a`
chaque famille de syste`mes que nous avons e´tudie´e : la mise en ıˆlots de films minces
solides e´pitaxie´s synthe´tise´s d’une part par voie sol-gel et d’autre part par des
proce´de´s PVD-CVD ainsi que l’agglome´ration de particules solides en mouvement
dans un film liquide en e´vaporation.
On peut cependant discuter et proposer d’autres choix et/ou hypothe`ses vis
a` vis de la conception des mode`les physiques et des de´marches expe´rimentales de
synthe`se et de caracte´risation.
Dans l’approche ab initio d’abord, les e´nergies d’interfaces ont e´te´ obtenues
sans optimiser la distance de se´paration couche-substrat et sans relaxer les posi-
tions atomiques. Le premier point est de loin le plus de´licat et il serait inte´ressant
de re´aliser cette e´tude pour e´ventuellement relaxer ensuite les positions atomiques.
Cela dit il est probable que les re´sultats obtenus de cette manie`re ne permettent
pas d’aller au-dela` des informations que nous avons de´ja` obtenues.
Dans l’approche Monte-Carlo ensuite, nous avons introduit d’une part la me´-
thode de synthe`se et de caracte´risation de films YSZ sur des substrats α − Al2O3
d’orientation ale´atoire et la caracte´risation du processus de mise en ıˆlots par AFM
en fonction de la tempe´rature de traitement thermique. Une e´tude comple´mentaire
par diffraction des rayons X et cartographie du re´seau re´ciproque permettrait de
de´terminer pre´cise´ment les relations d’e´pitaxie. Nous avons pre´sente´ d’autre part
des mode`les phe´nome´nologiques aboutissant a` des analyses et des interpre´tations
qualitatives vis a` vis des donne´es expe´rimentales. Cependant les re´sultats obtenus
illustrent correctement les principales tendances du phe´nome`ne de mise en ıˆlots de
films minces solides e´pitaxie´s synthe´tise´s par voie sol-gel et PVD-CVD illustre´es
respectivement par les syste`mes expe´rimentaux de re´fe´rence {YSZ||(0001)α−Al2O3}
et {Ge||Si}. On peut remarquer que le mode`le concernant les films minces de´pose´s
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par voie sol-gel ne prend pas en compte l’e´volution de l’orientation cristallogra-
phique des domaines dans le plan de l’interface ; ce point pourrait eˆtre re´solu en
adoptant une de´marche similaire a` celle qui a e´te´ introduite pour les orientations
cristallographiques selon la normale au plan de l’interface. Dans la description du
mode`le concernant les films minces synthe´tise´s par des proce´de´s PVD-CVD nous
avons choisi de conside´rer uniquement des films monocristallins en ne tenant pas
compte de la pre´sence e´ventuelle de joints de grains. Cette simplification ne modifie
pas la discussion mais dans le cas ge´ne´ral cet aspect aurait pu eˆtre aborde´.
Dans l’approche de dynamique mole´culaire enfin, il serait inte´ressant d’optimi-
ser le proce´de´ simple que nous avons utilise´ pour obtenir les bandes de particules
agglome´re´es en surface d’un substrat indente´. Une solution possible consisterait
a` mettre en oeuvre un dispositif de´rive´ de la technique ‘scratch-test’ [215] pour
re´aliser un re´seau plus re´gulier de rayures et ce de manie`re reproductible afin de
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Dans une premie`re partie nous conside´rons le syste`me {YSZ||(0001)α−Al2O3} ({couche||substrat}) ob-
tenu par voie sol-gel pour lequel des traitements thermiques induisent la formation d’ˆılots YSZ e´pitaxie´s
plats (interfaces (1) et (2) ; substrat plan) ou bombe´s (interface (3) ; substrat rugueux). Nous proposons
un mode`le physique a` l’e´chelle atomique et une approche de simulation ab initio pour calculer l’e´nergie
et comparer la stabilite´ de chaque interface observe´e expe´rimentalement.
La deuxie`me partie introduit un mode`le physique a` l’e´chelle nanome´trique couple´ a` un algorithme
Monte-Carlo classique pour simuler la mise en ıˆlots, au cours d’un traitement thermique, de films minces
synthe´tise´s par voie sol-gel. Cette partie comple`te l’e´tude pre´ce´dente en justifiant la plus grande stabilite´
de l’interface (3) vis a` vis des interfaces (1) et (2) sur un substrat rugueux. Nous proposons ensuite
une de´marche de simulation analogue et un mode`le de´crivant les processus de formation d’ˆılots pour des
couches synthe´tise´es par des proce´de´s de type PVD-CVD illustre´s par le syste`me {Ge||Si}.
Finalement, un mode`le physique et un algorithme de dynamique mole´culaire classique sont associe´s
pour simuler l’auto-organisation de particules de diamant microme´triques immerge´es dans un film liquide
horizontal en e´vaporation sur un substrat. Les particules sont soumises a` des forces capillaires attractives
et des forces de friction avec le substrat qui est plan ou raye´. L’expe´rience de´montre une agglome´ration
pre´fe´rentielle des particules sur les zones de forte rugosite´ d’un substrat raye´ ; le mode`le de´montre l’im-
portance des frottements dans l’interpre´tation de ce phe´nome`ne.
Mots-cle´s : physique de la matie`re condense´e, auto-organisation, simulation nume´rique, ıˆlots
nanome´triques, particules microme´triques
Abstract :
In a first part, we focus on the {YSZ||(0001)α−Al2O3} ({layer||substrate}) system synthesized via
sol-gel route for which thermal treatments induce the formation of top-flat epitaxial nanometric YSZ
islands (interfaces (1) and (2) ; flat substrate) or rounded (interface (3) ; rough substrate). We propose
a physical model at the atomic scale and ab initio computations in order to quantify and compare their
corresponding interface energies.
The second part introduces a physical model at the nanometric scale and a classical Monte-Carlo
algorithm to describe the islanding process, during thermal treatment, of thin solid films synthesized
by sol-gel process. This part highlight the previous study because we demonstrate the higher stability
of interface (3) with regard to interfaces (1) and (2) on a rough susbtrate. Then we describe, through
an analogous strategy, the formation of islands for thin solid films synthesized by PVD-CVD processes
illustrated by the {Ge||Si} system.
Finally, a physical model and a classical molecular dynamic algorithm are introduced to simulate the
self-organisation process of micrometric diamond particules embedded in a liquid film dried horizontally
on an substrate. The particles are submitted to lateral attractive capillary forces and friction forces with
a substrate either flat or indented. Experiments demonstrate a much more efficient aggregation on the
rough parts of an indented substrate. The model demonstrates how critical are the friction forces in the
interpretation of this phenomena.
Keywords : condensed matter physics, self-organization, numerical simulation, nanometric
islands, micrometric particles
